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Zusammenfassung
Für die Verwendung als Anoden in Lithium-Ionen-Batterien wurden Siliziumnanostrukturen
mit Hilfe drei verschiedener Methoden hergestellt und elektrochemisch charakterisiert.
a-Si Dünnschichten wurden mittels PECVD auf Substrate unterschiedlicher Rauigkeiten
abgeschieden. Metal-Assisted Chemical Etching wurde verwendet, um oxidfreie poröse
und unporöse SiNW herzustellen. Zur Verarbeitung zu Elektroden wurden die SiNW nach
der Synthese mit Acrylsäure funktionalisiert. SiNW mit unterschiedlichem Durchmesser
wurden mittels CVD synthetisiert. Hierzu wurden monodisperse Goldkolloide auf APTES-
funktionalisierte Oberﬂächen abgeschieden und als Katalysator für das Wachstum verwendet.
Anhand der elektrochemischen Ergebnisse wurde das Degradationsverhalten der Materia-
lien untersucht. a-Si-Dünnschichten lösten sich abhängig von Rauigkeit und Schichtdicke
vom Substrat. Die Delamination führte zur vorübergehenden Bildung von Li15Si4 und zu
einer reduzierten Coulomb-Efﬁzienz. Für die Pastenherstellung aus den geätzten SiNW war
eine Funktionalisierung mit Acrylsäure unerlässlich und verbesserte die Prozessierung und
die elektrochemischen Eigenschaften erheblich. Aufgrund der porösen Hülle zeigten poröse
SiNW eine verminderte Volumenausdehnung und dadurch eine höhere Coulomb-Efﬁzienz
und vermindertes Auftreten von Li15Si4. Darüber hinaus war der Einﬂuss der Porosität auf
das elektrochemische Verhalten gering. Die mittels CVD gewachsenen SiNW unterschieden
sich elektrochemisch kaum. Ihre Degradation war über 200 Zyklen identisch und unter-
schiedet sich nur leicht in der Coulomb-Efﬁzienz. Die Beladung der Elektroden hatte einen
höheren Einﬂuss auf die Ratenfähigkeit als der SiNW-Durchmesser. Die Ursache lag an der
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ATR engl. Attenuated Total Reﬂection
Au Gold
BET-Verfahren Brunauer, Emmett und Teller-Verfahren
C Kohlenstoff
CCCV engl. Constant Current – Constant Voltage
CMC Carboxymethyl-Zellulose
CMOS engl. Complementary Metal-Oxide-Semiconductor
CNT Carbon Nanotube










GITT Galvanostatisch intermittierende Titrationstechnik
h+ Loch, Defektelektron
ICP engl. Inductively Coupled Plasma
LCO LiCoO2, Lithium-Cobalt(III)-oxid
Li Lithium
LIB engl. Lithium-Ion Battery
MACE Metal-Assisted Chemical Etching









RF engl. Radio Frequency, Hochfrequenz
RIE engl. Reactive-ion etching
SEI engl. Solid Electrolyte Interphase
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ΔEs Änderung der Leerlaufspannung
ΔEt Änderung des Elektrodenpotentials
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Lithium-Ionen-Akkumulatoren (auch -Batterien, engl. lithium-ion batteries, LIBs) sind im täg-
lichen Leben allgegenwärtig. Seit ihrer kommerziellen Einführung durch Sony im Jahr 1991
haben LIBs andere Batterietechnologien durch ihre überlegenen Eigenschaften weitgehend
verdrängt. Man ﬁndet sie in praktisch allen tragbaren Geräten wie Telefonen, Smartwatches,
Kameras, Laptops oder Powertools.
Sie übertreffen die Energiedichten von Blei-Säure- und Nickel-Metallhydrid-Akkumulatoren
mindestens um das fünf- bzw. dreifache.[1] Weiterhin können sie bei einem Wirkungsgrad
von über 90% bis zu 10000 mal zyklisiert werden und zeigen keinen Memory-Effekt. Auf-
grund ihrer geringen Selbstentladung können sie problemlos über einen längeren Zeitraum
gelagert werden.
Die größte Motivation zur Erhöhung der Energiedichte in Batterien sind, neben dem
Wunsch nach längerer Nutzungsdauer von mobilen Endgeräten, die Bemühungen zur Ab-
kehr von fossilen Energieträgern zur Reduktion des CO2-Ausstoßes. 2014 wurden 81,1%
des weltweiten Primärenergiebedarfs aus fossilen Brennstoffen gewonnen.[2] Dies bein-
haltet aus Öl gewonnene Treibstoffe sowie aus der Verbrennung gewonnene Elektrizität
und Wärme. Im Rahmen der Energiewende sollen in Deutschland bis 2030 die Treibhaus-
gasemissionen auf 40% des Standes von 1990 reduziert werden.[3] Bis 2050 sollen es 80
bis 95% sein. Um dies zu erreichen, ist eine Umstellung auf regenerative Energien nötig.
Diese arbeiten in der Stromerzeugung jedoch größtenteils intermittierend und so steigt zur
Stabilisierung des Stromnetzes mit dem Anteil der erneuerbaren Energie auch der Bedarf
an stationären Energiespeichern. Ein zweiter, im Alltag deutlich präsenterer Aspekt, ist
die Elektriﬁzierung der Mobilität. Etwa 18% des CO2-Ausstoßes werden in Deutschland
durch den Verkehr verursacht.[4] Die Elektromobilität bietet daher einen wesentlichen
Ansatzpunkt zum Erreichen der Klimaschutzziele. Jedoch ist auch die Batterieproduktion
mit erheblichem Aufwand und Treibhausgasemissionen verbunden.[5] Weiterhin sind die
Verbraucher aufgrund hoher Kosten und der als ungenügend empfunden Reichweite bisher
sehr zurückhaltend in der Anschaffung batteriebetriebener Fahrzeuge. Da die Batteriemodule
eines Elektroautos die größten Kosten verursachen, sind sie auch der Schlüssel zur Erhöhung
der Wettbewerbsfähigkeit und Akzeptanz.
Die Energiedichte von Lithium-Ionen-Akkumulatoren beträgt heute ca. 200Wh/kg[6] auf
Zellebene und die Kosten belaufen sich auf 130 - 200$/kWh.[7] Für den Einsatz in Elek-
trofahrzeugen werden 600Wh/kg gewünscht und die Kosten sollen langfristig 100 $/kWh
unterschreiten. Beide Ziele sind durch den Einsatz neuer Materialien und den damit verbun-
denen neuen Fertigungstechnologien möglich.
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1 Einleitung
Durch die Verwendung von Materialien mit hoher speziﬁscher Kapazität lässt sich zum
einen die Kapazität der Batterien erhöhen und zum anderen die Kosten durch verringerten
Materialeinsatz reduzieren. Weiterhin besteht die Möglichkeit, dass neue Materialien auch
neue, kostengünstigere Fertigungsprozesse mit sich bringen, die die bisherigen ablösen.
Silizium, dessen speziﬁsche Kapazität die des Graphit um das 10-fache übersteigt, ist ein
aussichtsreicher Kandidat für ein zukünftiges Anodenmaterial. Zunächst können konven-
tionelle Fertigungsverfahren verwendet werden. Ebenso ist es jedoch möglich, dank der
Entwicklungen der Halbleiterindustrie, völlig neue Methoden zu kommerzialisieren. Doch
trotz jahrelanger Bemühungen und einer stetig steigenden Zahl von Veröffentlichungen sind
Siliziumanoden derzeit noch nicht kommerziell relevant.















Abbildung 1.1: Anzahl der Publikationen zum Thema “silicon anode” in Web-of-Science
Ursache sind die Materialeigenschaften, in denen sich Silizium fundamental vom bisher
verwendeten Graphit unterscheidet. Diese Unterschiede bringen neue Degradationsmecha-
nismen mit sich, die durch neue Strukturen und Materialien überwunden werden müssen.
Übersicht über diese Arbeit
Ziel war die Untersuchung von möglichen Strukturen von Siliziumanoden für Lithium-Ionen-
Batterien. Anhand drei verschiedener Elektrodenstrukturen wurden das Zyklenverhalten
bestimmt und die Degradationsmechanismen untersucht. In den drei Strukturen wurden
individuell unterschiedliche Konzepte bezüglich Herstellung und Morphologie betrachtet.
Anhand von Silizium-Dünnschichten wurde das Verhalten ultradünner Schichten auf ver-
schiedenen Substraten analysiert, um grundlegende Zusammenhänge der Degradation zu
untersuchen. Unter Verwendung eines nasschemischen Ätzprozesses war es möglich, die
Oberﬂäche von SiNW porös oder unporös zu gestalten und mit einem konventionellen Her-
stellungsprozess zu Elektroden zu verarbeiten. Letztlich erlaubte das Wachstum von SiNW





Lithium-Ionen-Akkumulatoren begannen ihren Siegeszug mit ihrer Kommerzialisierung 1991
durch Sony. Ihr Name leitet sich von den in der Zelle beﬁndlichen Lithiumionen Li+ ab, die
zwischen Anode und Kathode ausgetauscht werden. Seither haben LIBs andere Batteriety-
pen wie Blei-Schwefel, Nickel-Cadmium oder Nickel-Metallhydrid in vielen Anwendungen
abgelöst, da sie diese in Energie- und Leistungsdichte deutlich übertreffen. Seit 1991 hat
sich die Energiedichte der Zellen von 100Wh/kg auf 200Wh/kg verdoppelt[6] und soll
bereits im Jahr 2017 auf 400Wh/kg gesteigert werden.[8]
Wie in Abbildung 2.1a dargestellt, besteht ein Lithium-Ionen-Akkumulator im Wesentli-
chen aus Anode, Kathode, Separator, Elektrolyt und Gehäuse. Anode und Kathode sind die
Elektroden, in denen die Li-Ionen gespeichert werden. Um beide Elektroden vor Kurzschluss
zu schützen, sind sie durch einen Separator getrennt. Wird die Batterie geladen, ﬂießen die
Ionen von der Kathode zur Anode. Dabei durchqueren sie den Elektrolyt, während die in
der positiven Elektrode frei gewordenen Elektronen durch einen äußeren Stromkreis zur
negativen Elektrode ﬂießen. Dort werden die Li-Ionen wieder reduziert und so die Elektro-
nen gespeichert. Wird die Batterie entladen, kehrt sich der Prozess um und die Elektronen








(a) Schema eines Lithium-Ionen-Akku-
mulators während des Ladens
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(b) Übersicht über Anoden- und Kathoden-
materialien für LIBs
Abbildung 2.1: Schema eines Lithium-Ionen-Akkumulators sowie eine Übersicht über Batteriemate-
rialien
Sony konnte bei der Entwicklung auf die Entdeckung der reversiblen Interkalation von
Lithiumionen in Graphit[9–11] und die Entdeckung von LiCoO2 (Lithium-Cobalt(III)-oxid,
LCO)[12, 13] als geeignetes Kathodenmaterial zurückgreifen. Seither wurden weitere Ka-
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thodenmaterialien kommerzialisiert und verbessert. Abbildung 2.1b zeigt eine Auswahl an
Materialien, dargestellt bezüglich ihres Potentials gegen metallisches Lithium und ihrer
speziﬁschen gravimetrischen Kapazität. Durch Kombination verschiedener Materialien lassen
sich Zellen entwickeln, die anwendungsspeziﬁsche Anforderungen hinsichtlich Energie- und
Leistungsdichte oder Lebensdauer erfüllen.
Viele Faktoren bestimmen die Leistungsfähigkeit und Zyklenstabilität einer Zelle.[14]
So sind zum Beispiel die meisten aprotischen Lösungsmittel, die derzeit als Grundlage
für Elektrolyte verwendet werden, nicht elektrochemisch stabil. Sie zersetzen sich bei
niedrigen Potentialen und bilden mit ihren Zersetzungsprodukten eine Schicht zwischen
Anode und Elektrolyt, die sogenannte SEI (engl. Solid Electrolyte Interphase).[15] Diese
Zwischenschicht ist ionenleitfähig, sodass der Transport von Li-Ionen weiterhin möglich
ist, verhindert jedoch die weitere Zersetzung des Elektrolyten und wirkt so stabilisierend.
Sie ist entscheidend für die Funktion von Lithium-Ionen-Batterien. Die Zusammensetzung
des Elektrolyten und die Auswahl der Additive bestimmen die Zusammensetzung der SEI
und somit auch die Stabilität der Zelle.[16] Aber auch Kathodenmaterialien tragen zur
Degradation bei. LiCoO2 zersetzt sich irreversibel, wenn die Zelle überladen wird.[17]
Manganhaltige Materialien haben den Nachteil, dass sich Mangan bei höheren Temperaturen
aus der Kathode löst und die SEI auf der Anode zerstört.[18] Nickel-Mangan-Cobaltoxid
(NMC)-Elektroden ändern ihre Kristallstruktur und verlieren so Spannung und Kapazität.[19]
Etwa 39% der weltweiten Lithiumförderung werden für die Herstellung von LIBs ver-
wandt.[20] Jedoch ist Lithium nicht der Hauptbestandteil einer LIB. Tatsächlich trägt das
Gewicht der Li-Ionen nur zu circa 2% zum Gesamtgewicht der Batterie bei. Die restlichen
98% verteilen sich auf die Elektrodenmaterialien, Ableiter, Binder, Elektrolyt und Gehäuse.
Zur Herstellung der Elektroden wird aus Lösungsmittel, Binder, Aktivmaterial und weiteren
Zusätzen eine Paste hergestellt, die mittels Rakel oder Schlitzdüse auf eine Metallfolie
aufgetragen wird. Um das Lösungsmittel zu entfernen, durchläuft die Folie einen mehr-
stuﬁgen Trocknungsprozess und wird anschließend kalandriert, um die Leitfähigkeit und
Homogenität der Oberﬂäche zu erhöhen. Darauf folgend werden aus den Folien Elektroden
ausgestanzt, die mit Separator und Gegenelektrode gestapelt, verpackt, mit Elektrolyt befüllt
und versiegelt werden.
Steigerungen der Energiedichte sind vor allem aufgrund neuer Kathodenmaterialien
und Herstellungsprozesse möglich gewesen. So wurde der Anteil der inaktiven Komponen-
ten stetig reduziert und LCO durch Materialien mit höherer speziﬁscher Kapazität, wie
LiAlyNi1-x-yCoxO2 (NCA) und LiNixMnyCo1-x-yO2 (NMC), ersetzt. Für weitere Steigerungen
der Energiedichte werden zum einen Kathoden mit höheren Spannungen (z.B. LiNiPO4[21])
oder höheren Kapazitäten (Li-S[22], Li-O2[23]) gesucht. Zum anderen gibt es große Be-
mühungen Graphitanoden zu ersetzen. Metallisches Lithium wäre der ideale Kandidat,
ist jedoch in Kombination mit momentan eingesetzten Elektrolyten nicht verwendbar. Bei
seiner Anwendung kommt es während der Zyklisierung zur Dendritenbildung, die zu Kurz-
schlüssen und brennenden/explodierenden Batterien führen kann. Mit einer Kapazität von
3579mAh/g steht mit Silizium jedoch ein weiterer vielversprechender Kandidat als neues
Anodenmaterial zur Verfügung.
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2.1 Silizium als Anodenmaterial
Silizium wird seit langer Zeit als mögliches Anodenmaterial untersucht. Es steht bereits eine
Vielzahl von Übersichtsartikeln zur Verfügung.[24–29] Seine herausragenden Eigenschaften
sind die hohe speziﬁsche Kapazität und das niedrige Potential gegenüber Lithium, sodass
letztlich hohe Zellspannungen möglich sind. Weiterhin ist Silizium nach Sauerstoff das
zweithäuﬁgste Element der Erdkruste und kann aufgrund der großen Erfahrungen aus der
Halbleiterindustrie mit einer Vielzahl von Prozessen verarbeitet werden.
Dass Lithium und Silizium elektrochemisch legieren, ist seit 1971 belegt[30], wobei die
Legierbarkeit selbst schon 1965 nachgewiesen wurde.[31, 32] Zunächst wurden Hochtem-
peratursysteme über 400 °C untersucht und vier kristalline Phasen zwischen Li12Si7 und
Li22Si5 entdeckt.[33, 34] Die Möglichkeit, bis zu 4,4 Li-Atome pro Si-Atom zu speichern
führte zu der Schlussfolgerung, dass Si eine speziﬁsche Kapazität von 4200mAh/g aufweist.
Die Nutzung aprotischer Lösungsmittel, wie sie bereits in LIB Verwendung ﬁnden, er-
möglichte die Untersuchung von Si-Anoden bei Raumtemperatur[35, 36], wobei jedoch
wesentliche Unterscheide zum Hochtemperaturverhalten deutlich wurden. Die Phasen, die
während der Lithiierung unter hohen Temperaturen beobachtet wurden, entstehen bei Raum-
temperatur nicht. Dort ist Li15Si4 mit einer Kapazität von 3579mAh/g bzw. 2200mAh/cm3
die höchste Stufe der Lithiierung von Silizium.[37]
Si unterscheidet sich von Graphit vor allem dadurch, dass es keine Interkalations- sondern
eine Konversionselektrode ist, bei der die ursprüngliche Kristallstruktur während der Lithiie-
rung irreversibel zerstört wird. Hinzu kommt, dass Silizium während der Lithiierung einer
hohen Volumenausdehnung von bis zu 270% ausgesetzt ist.[38] Während der Delithiierung
kehrt sich dieser Prozess um, und das Entfernen der Li-Ionen führt zum Schrumpfen des





Abbildung 2.2: Degradationsmechanismen von Silizium
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Bisher führten Versuche Silizium als Anodenmaterial einzusetzen, nicht zum gewünschten
Erfolg. Experimente mit μm-großen Partikeln zeigten bereits nach zehn Zyklen einen Verlust
von 90% der Kapazität.[39] Dabei ist die Degradation von Siliziumanoden wesentlich auf
die Volumenausdehnung und den daraus folgenden Prozessen zurückzuführen (Abbildung
2.2):
• Zerstörung der Partikel
• Zerstörung der Schicht
• SEI-Wachstum
Zerstörung der Partikel Durch Ausdehnung und Kontraktion entstehen mechanische
Spannungen im Material, die zur Zerstörung der Partikel führen.[40] Infolgedessen verlieren
Teile des Materials den Kontakt zur Elektrode und werden so elektrochemisch inaktiv. Jedoch
ist es möglich, die Spannungen mit Strukturen im nm-Bereich zu kompensieren. Mit Hilfe
von Simulationen und TEM (Transmissionselektronenmikroskop) wurden Grenzen von
150 nm[41, 42] bzw. 300 nm[43] für Partikel- oder SiNW-Durchmesser gefunden, unterhalb
derer die Partikel intakt blieben.
Zerstörung der Schicht Auch unter Verwendung von Nanostrukturen kann es aufgrund
der Ausdehnung zum Verlust von Aktivmaterial kommen. Da sich mit dem Partikel die
gesamte Aktivschicht ausdehnt, ist es möglich, dass beim Zusammenziehen der elektrische
Kontakt verloren geht. Eine der erfolgreichsten Gegenmaßnahmen gegen die Delamination
war daher der Austausch des verwendeten Binders. Ausgehend von konventionellen LIBs
wurde zunächst Polyvinylidenﬂuorid (PVDF) verwendet.[44] Dieser erwies sich aber auf-
grund schwacher Bindungen an die Si-Partikel als ungeeignet und wurde durch Polymere mit
Carboxygruppen (-COOH) ersetzt.[45, 46] Die bekanntesten Vertreter sind Polyacrylsäure
(PAA)[47], Carboxymethyl-Zellulose (CMC)[48] oder Braunalge.[49] Die Carboxygruppe
der Binder haftet entweder durch die Bildung einer kovalenten Bindung[50] oder durch
Wasserstoffbrückenbindungen[51, 52] an die Silanolgruppen an der Oberﬂäche des Partikels.
SEI-Wachstum Die Volumenausdehnung führt zusätzlich zu einer beständig wachsenden
SEI. Aufgrund der geringen Anodenpotentiale sind die Bestandteile des Elektrolyten nicht
elektrochemisch stabil. Das aus Carbonaten bestehende Lösungsmittel und die Leitsalze
werden an der Oberﬂäche der Elektrode reduziert, zersetzt und es bildet sich ein Film. Dieser
ist elektrisch isolierend und wächst bis zu einer Schichtdicke von ca. 20 nm heran, die es un-
möglich macht, dass Elektronen aus der Elektrode in den Elektrolyten gelangen können.[53]
Die Schicht muss jedoch weiterhin ionenleitend sein, damit Li-Ionen passieren können.
Kommt es zum Zerbrechen der Si-Partikel, wird ein Teil des verbleibenden Aktivmaterials
der Elektrode erneut mit Elektrolyt in Kontakt gebracht, was zur erneuten Dekomposition
des Elektrolyts führt, bis die SEI wieder aufgebaut ist.[54, 55] Weiterhin ist die SEI zu
unﬂexibel, um während der Volumenänderung der Partikel von Bestand zu sein. Dehnt sich
der Partikel aus, zerbricht sie und es wird erneut Aktivmaterial dem Elektrolyten ausgesetzt.
Zieht sich der Partikel wieder zusammen, zerbricht die SEI erneut. Dieser sich wiederholende
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Prozess führt dazu, dass die den Partikel umgebene Schicht fortwährend wächst und so
den Widerstand innerhalb der Zelle erhöht und beständig Elektrolyt und Ladung verbraucht
werden. Da die SEI aus den Zersetzungsprodukten des Elektrolyten und Leitsalzes besteht,
bestimmen diese auch über die Eigenschaften der SEI. Elektrolyte bestehen zumeist aus
Mischungen von zyklischen und linearen Carbonaten wie EC oder PC bzw. DEC, EMC oder
DMC und einem Leitsalz wie z.B. LiPF6 oder LiClO4. Durch Mischungsverhältnisse und
Additive werden die Eigenschaften der Elektrolyten gezielt beeinﬂusst. Für Si-Elektroden
sind die Additive Vinylen-Carbonat (VC)[56, 57] und Fluorethylen-Carbonat (FEC)[58, 59]
weit verbreitet. Sie verbessern das Zyklenverhalten von Si-Elektroden dadurch, dass sie bei
höheren Potentialen reduziert werden, sodass sich die Grundbestandteile des Elektrolyten
nicht zersetzen. Weiterhin sollen sie eine ﬂexiblere SEI bilden, die die Volumenausdehnung
besser kompensieren kann.
Strukturelle und mechanische Effekte Die Veränderungen des Materials während des
Zyklisierens wurden in vielerlei Hinsicht untersucht. Mittels Röntgenbeugung (XRD) wurde
festgestellt, dass die kristalline Struktur von Silizium während des Lithiierens verloren geht
und eine amorphe LixSiy-Phase entsteht. Eine Lithiierung zu sehr geringen Potentialen kann
zur Entstehung von Li15Si4 führen.[60, 61] Mitunter ist auch ein Konstant-Spannungsschritt
am Ende der Lithiierung notwendig.[62] Während der Delithiierung wird diese Phase wieder
in LixSiy umgewandelt. Die ursprüngliche Struktur des Siliziums wird nach der Delithiierung
jedoch nicht wieder hergestellt und es bleibt amorphes Silizium zurück. Dieser beständige
Umbau der Gitterstruktur führte dazu, dass mittels TEM der Vorgang des “elektrochemischen
Schweißens” festgestellt werden konnte.[63] An dem Berührungspunkt zweier SiNW wurde
während des Zyklisierens eine stoffschlüssige Verbindung hergestellt. Bei der Untersuchung
des Lithiierungsverhalten von kristallinen Strukturen wurde festgestellt, dass die Volumen-
ausdehnung entlang der {110}-Richtung bevorzugt ist[64, 65] und dass das Aufbrechen der
Si-Partikel vornehmlich im ersten Zyklus stattﬁndet.[66] Mittels Li-NMR konnte festgestellt
werden, dass verlorene Li-Ionen nicht in Si-Partikeln gefangen werden, sondern an der
Oberﬂäche in der SEI integriert werden.[67] In-situ TEM-Untersuchungen an Si ergaben
einen zweiphasigen Lithiierungsprozess von amorphem Si.[68] Zunächst wird a-Si durch
eine amorphe LixSiy-Phase abgelöst, die sich durch eine scharfe Phasengrenzen beobachten
lässt. Die Umbildung von LixSiy zu Li15Si4 erfolgt dann ohne Phasengrenzen im gesamten
Material. Weiterhin wurde mit der selben Methode dargestellt, dass a-Si-Partikel mit einem
Durchmesser von bis zu 870nm nicht durch die Lithiierung zerstört werden.[69]
Obwohl nanostrukturierte Materialien das Zerbrechen aufgrund hoher mechanischer
Belastungen verhindern, haben die Spannungen dennoch einen Einﬂuss auf das elektro-
chemische Verhalten, wie mittels in-situ Spannungsmessungen belegt wurde.[70] So setzt
eine Druckspannung während des Lithiierens das elektrochemische Potential herab und
eine Zugbeanspruchung während des Delithiierens erhöht das elektrochemische Potential.
Bei Berechnungen, basierend auf dem Larché-Cahn-Potential für Mischkristalle, wurde eine
Änderung des Potentials von 62mV bei einer Spannung von 1GPa geschätzt. Gemessen
wurden jedoch bis zu 125mV/GPa bei Spannungen zwischen -1,5 und 0,5GPa.
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Materialwissenschaftliche Ansätze Die Rolle des natürlichen Oxids an der Oberﬂäche
von Silizium ist noch nicht abschließend geklärt. Es gibt zum einen Berichte, dass SiOx
reversibel mit Li reagiert und Kapazitäten zwischen 400 und 1400mAh/g erreicht.[71–
73] Andererseits soll SiO2 die Coulomb-Efﬁzienz reduzieren und den Li-Ionentransport
behindern.[74] Zudem ist SiOx ein elektrischer Isolator. Neben der Reaktivität mit Li ist auch
der Effekt als Puffer der Volumenausdehnung nicht eindeutig geklärt. Während Morita et
al. den Effekt beobachteten[75], fanden Erk et al. keine Spuren.[76] Weiterhin besteht die
Möglichkeit, dass SiOx im Zusammenhang mit Feuchtigkeit und ﬂuorhaltigen Elektrolyten
die fortdauernde Entstehung von HF fördert.[77]
Dünnschichten eignen sich als Modellsystem um das Verhalten von Si während des Zy-
klisierens zu untersuchen. So wurden die Bedingungen für das Auftreten von Li15Si4 in
Dünnschichten untersucht. Zunächst wurde eine Grenzschichtdicke von 2,5μm gefunden,
unterhalb derer keine Kristallisation stattﬁndet.[78] Iaboni et al. verschoben diese Grenze
zu 275nm und erklärten, dass Li15Si4 erst zu späteren Zyklen auftritt und mit dem Degra-
dationsverhalten verknüpft ist.[79] Ursache sind die morphologischen Veränderungen des
Films, der sich während der Zyklisierung vom Substrat löst. Hier wurde die Menge an Li15Si4
als Indikator für die Bindung von Si an ein Substrat vorgeschlagen. Bei der Untersuchung
von Schichten zwischen 100 und 530nm nahm die Zyklenstabilität mit der Schichtdicke
ab.[80] Die Nutzung unterschiedlich rauer Substrate erbrachte Vorteile für Substrate mit
höher Rauigkeit.[81]
Um Silizium als Anodenmaterial nutzbar zu machen, wurde eine Reihe weiterer Strukturen
und Herstellungsmethoden untersucht. Die Verwendung bisheriger Fertigungsprozesse ist
naheliegend und so wurden mit Si-Partikeln Pasten und Elektroden hergestellt. Mit 10μm
großen Partikeln nimmt die Kapazität innerhalb von zehn Zyklen um ca. 90% ab.[39]
In Folge wurden Kompositelektroden mit selbst synthetisierten[82] oder gekauften[76]
Si-Nanopartikeln und verschiedenen Leitzusätzen wie Graphit[83], Leitruß, CNTs[84] oder
Graphen[85] sowie Bindern wie den bereits genannten Carboxy-haltigen CMC oder PAA
getestet.
Die Beschichtung von Partikeln ist ebenfalls ein Weg, die elektrochemische Stabilität der
Elektrode zu erhöhen. Mittels Pyrolyse[86, 87] oder CVD[88] wurden Si-Nanopartikel mit
Kohlenstoff beschichtet und zyklisiert. Auch wurde durch Funktionalisierung mit APTES
Grapheneoxid an Si-Partikel gebunden.[89] Direkt mit Graphen beschichtete Si-Partikel
ermöglichten es weiterhin, eine Zelle mit bis zu 1000Wh/l herzustellen.[90]
Als Alternative zu sphärischen Partikeln wurde eine Vielzahl von Strukturen untersucht,
welche die elektrochemischen Eigenschaften verbessern sollen. Auf vielfältige Art wurde
versucht, den Einﬂuss der Volumenausdehnung durch hohle Strukturen zu verringern.
Diese Strukturen wurden z.B. mit Aluminiumoxidtemplaten[91] oder Sol-Gel-Prozessen
hergestellt.[92] Aber auch diese Strukturen sind nicht ausreichen stabil. Eine deutliche
Verbesserung wurde durch Abschottung des Aktivmaterials vom Elektrolyten erreicht. Indem
die Aktivmaterialien mit einer Hülle umgeben wurden, blieb den Partikeln genug Platz
zur Ausdehnung, während die künstliche Hülle eine stabile SEI ermöglicht. So wurde Si
innerhalb von CNTs deponiert und zu Pasten verarbeitet.[93] Ein ähnliches Prinzip wurde
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durch Elektrospinning von Kohlenstoffröhren verfolgt, die mit Si beschichtet und deren
äußere Schicht zu SiOx oxidiert wurden.[55] Der innere Si-Kern blieb erhalten, während
die äußere Schicht eine stabile Grenze zum Elektrolyten bildete. Auf sphärische Partikel
angewendet, erlaubt es traditionelle Verfahren zur Elektrodenherstellung zu verwenden.[94]
Silizium-Nanowire sind eine weitere Struktur, die auf ihre Anwendung in LIBs unter-
sucht wurde. SiNW lassen sich mit verschiedenen Prozessen herstellen, von denen das
Wachstum mittels VLS-Mechanismus und das Ätzen mittels Metal-Assisted Chemical Et-
ching (MACE) in den vergangenen Jahren viel Beachtung erfuhren. In ersten Versuchen
wurden SiNW mittels Laserablation hergestellt und in Pasten verarbeitet.[95] Die erste
direkt auf einem Ableiter hergestellte SiNW-Elektrode folgte 2008 mittels Röhrenofen und
Goldkatalysatoren.[96] Gohier et al. untersuchten den Einﬂuss der SiNW-Durchmesser auf
das Zyklenverhalten.[97] Es wurden jedoch Goldschichten zur Katalysatordeposition ver-
wendet, die keine enge Größenverteilung der SiNW-Durchmesser ermöglichten. Weiterhin
konzentrierten sich die Experimente auf Ratentests, bei denen die dünnsten SiNW am bes-
ten abschnitten. Zur Verbesserung der Zyklenstabilität wurden Core-Shell-Strukturen mit
c-Si/a-Si[98] oder C/a-Si[99] hergestellt. Im TEM wurde der Einﬂuss von Dotierung und
Kohlenstoffbeschichtung auf SiNW untersucht, wobei eine p-Dotierung besonders effektiv zur
Erhöhung der Ratenfähigkeit war.[100] Neben der Verwendung in Energiespeichern, werden
SiNW auch für Solarzellen[101], Biosensoren[102], elektromechanische Systeme[103] oder
Transistoren[104, 105] in Betracht gezogen.
Metal-Assisted Chemical Etching ist besonders gut geeignet, um poröse Strukturen herzu-
stellen. Poren agieren als Puffer und reduzieren die Volumenausdehnung und Spannungen
im Material.[106] Ebenso erhöht sich durch die größere Oberﬂäche der Partikel die Kon-
taktﬂäche zum Elektrolyten. Dies führt einerseits zu einer geringeren Coulomb-Efﬁzienz
zu Beginn, erhöht jedoch andererseits die Ratenfähigkeit durch Verkürzung der Diffusions-
wege der Li-Ionen. Bei ersten Versuchen mit durch MACE hergestellten SiNW wurden die
Strukturen während der Charakterisierung auf dem Wafer belassen.[107] Darüber hinaus
wurden jedoch poröse, dotierte SiNW in einem Ein-Schritt-Prozess hergestellt, die über 2000
Zyklen ca. 900mAh/g ermöglichten, jedoch mit einer sehr geringen und daher kommerziell
irrelevanten Beladung arbeiteten.[108] Ebenfalls war es möglich Dünnschichten[109] oder
Si-Partikel[110] mittels MACE zu strukturieren. Mit Hilfe eines ähnlichen elektrochemi-
schen Ätzprozesses wurden Si-Partikel mit 50 nm große Poren hergestellt, die zwar hohe
Zyklenzahlen erreichten, jedoch bei lediglich 600mAh/g.[111] Mittels TEM und numeri-
scher Simulation wurde das Lithiierungsverhalten von porösen und unporösen Partikeln und
SiNW untersucht.[112] Hier wurde die bessere Zyklenstabilität und die Abwesenheit von
kristallinem Li15Si4 auf die porösen Strukturen zurück geführt.
Die Mechanismen, die das Ätzen von Strukturen mittels MACE ermöglichen, sollen nach-
folgend genauer erläutert werden. Im Anschluss wird der zum Wachstum benötigte VLS-
Mechanismus erläutert.
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2.2 Metal-Assisted Chemical Etching
2.2.1 Übersicht
Das Ätzen von Silizium ist ein häuﬁg eingesetzter Prozess in der Halbleiterfertigung. Es kann
sowohl als Trockenätzprozess als auch als nasschemischer Ätzprozess durchgeführt werden.
Es gibt verschiedene nasschemische Ätzverfahren, die abhängig von Substrat, Maske und
Ätzrate ausgewählt werden. Zur Strukturierung ist jedoch stets eine Maske bzw. Lithographie
nötig.
Metal-Assisted Chemical Etching (engl. metallunterstütztes chemisches Ätzen, MACE)
hingegen ist eine Möglichkeit, Siliziumnanostrukturen ohne Maske herzustellen.[113, 114]
Der Prozess ist selbstorganisierend und kann sowohl zur Porosiﬁzierung von Strukturen als
auch zur Herstellung von SiNW verwendet werden. Morinaga et al. beobachteten als erste
die katalytische Wirkung von Metallpartikeln auf Si-Wafern in einer H2O2/HF-Lösung.[115]
Es folgten weitere Untersuchungen an Gold, Platin und Palladium[116] als Katalysatoren,
sowie die ersten SiNW.[117]
Der wesentliche Mechanismus des Prozesses ist die von einem Metallkatalysator induzierte
Oxidation von Silizium, dass mittels Flusssäure (HF) geätzt und entfernt wird. Die Deposition
des Katalysators kann dabei auf unterschiedliche Weise erfolgen. In der einfachsten Variante
ﬁnden Katalysatordeposition und Ätzprozess in einer Lösung statt, zum Beispiel mit AgNO3
(Silbernitrat) und HF. Trennt man Deposition und Ätzvorgang, so kann der Katalysator mit
beliebigen Methoden aufgebracht werden und der Ätzvorgang in einer Lösung aus HF und
einem Oxidationsmittel, häuﬁg H2O2 (Wasserstoffperoxid), durchgeführt werden.
2.2.2 Metall-Halbleiter-Kontakt
Der Metall-Halbleiter-Kontakt ist von essentieller Bedeutung für den Ätzprozess, da über
ihn und den Katalysator die Oxidation des Siliziums stattﬁndet. Grundsätzlich kann die
Metalldeposition auf ein Siliziumsubstrat auf beliebige Art und Weise erfolgen, z.B. durch
Verdampfen, Sputtern oder ähnliche Methoden, die jedoch häuﬁg auf Lithographieprozesse
angewiesen sind. Der hier beschriebene Vorgang bezieht sich auf die Deposition von Metall
aus einem ﬂuorhaltigen Elektrolyten, dessen Grundlagen von Oskam et al. zusammengefasst
wurden.[118] Diese Art der Deposition kann auch auf unregelmäßige Strukturen und Partikel
angewendet werden.
Das zugrundeliegende Prinzip ist die Reduktion der positiv geladenen Metallionen an der
Oberﬂäche des Substrats. Dabei werden Löcher in das Valenzband des Halbleiters injiziert,
was zur Ablagerung des Metalls führt. Dazu ist es notwendig, dass das Redoxpotential des
Metalls innerhalb des Valenzbandes des Si liegt. Dies trifft für jene Elemente zu, deren
elektrochemisches Redoxpotential größer als 0,67V ist, zum Beispiel Silber (0,7996V),
Eisen (0,77V), Platin (1,2V) oder auch Gold (>1,4V). Geeignete Ausgangsstoffe für die
Metalldeposition sind AgNO3, Fe(NO3)3, H2PtCl6 oder HAuCl4. Der Prozess endet, wenn
alle Metallionen der Lösung aufgebraucht sind. Unter Umständen werden bis dahin statt
einzelner Partikel dichte Schichten oder Dendritstrukturen abgeschieden. Zur Verwendung in
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Ätzprozessen wurden bisher vor allem Silber[119–123], Gold[116, 119, 120] und Platin[124,
125] näher untersucht.
Von Bedeutung für den Ablauf des Ätzvorganges sind die Kontakte vom Silizium zum
Silber bzw. zur Ätzlösung. Das in Abbildung 2.3 dargestellte Banddiagramm des Metall-HL-
Kontaktes zwischen Silber und Silizium mit NA = 3 · 1018 cm−3 Störstellen wurde wie folgt
berechnet:
UD = χ+ Eg − (EV − EF )− φM (2.1)













Abbildung 2.3: Bandstruktur des Metall-HL-Kontaktes Ag – Si
wobei φM = −4, 63 eV die Austrittsarbeit des Silbers, χ = −4, 05 eV die Elektronenafﬁnität
des Siliziums, φB = 0, 54V die Barrierenhöhe, UD = 0, 4793V die Diffusionsspannung,
W = 14, 5nm die Breite der Verarmungszone, S = 11, 9 die relative Permittivität des
Halbleiters, 0 = 8, 8510−12 As/Vm die Permittivität des Vakuums, EF das Ferminiveau,
EC die Energie der Leitungsbandkante und EV die Energie der Valenzbandkante ist. Die
Berechnung der Lage des Ferminiveaus ist bei derart hohen Dotierungen nicht mehr mit
der Näherung durch die Boltzmannverteilung möglich, da diese nur für Werte größer als
2 ·kBT = 0, 052 eV gilt.[126] Bei einer effektiven Zustandsdichte von NV = 1, 83 ·1019 cm−3
ergibt sich jedoch:
EV − EF = kBT · ln NA
NV
= 0, 046 eV (2.4)
Stattdessen wurde die Bandstruktur durch numerische Integration des Fermi-Integrals
berechnet.[127] Für einen p-dotierten Halbleiter mit 3 · 1018 cm−3 Störstellen ist daher der
Abstand des Ferminiveaus von der Valenzbandkante EV − EF = 0, 0603 eV .
Wird ein anderer Katalysator als Ag verwendet, verschiebt sich die Bandstruktur entspre-
chend dessen Austrittsarbeit und die Mechanismen des Massentransports ändern sich. Silber
ist ein vielseitiger Katalysator, da es durch dessen Austrittsarbeit in die Mitte der Bandlücke
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von Si positioniert ist. So lässt sich mittels Dotierung des Substrats die Bandstruktur auf-
oder abwärts biegen.
2.2.3 Massentransport
Der Massentransport erklärt die Vorgänge während des Ätzvorgangs. Die Strukturierung wäre
ohne Katalysator unmöglich und würde zum unstrukturierten Abätzen des Substrates führen.
Abbildung 2.4 zeigt die drei möglichen Reaktionspfade.[128] Pfad 1 und 2 beschreiben die













Abbildung 2.4: Massentransport während des Ätzprozesses. Pfad 1: Direkte Oxidation von Si durch
H2O2, Pfad 2: H2O2 reagiert mit dem Silberpartikel und führt zu SiNW-Wachstum, Pfad 3: Entstehung
von porösem Silizium, nach [128]
Die direkte Oxidation von Si durch H2O2, wie in Pfad 1 dargestellt, ist sehr langsam
und wäre ohne Katalysator der ablaufende Prozess, der zu einem unstrukturierten Ätzen
des Substrats führen würde. Das Ätzen der SiNW ﬁndet über Pfad 2 statt. Durch das
als Katalysator genutzte Silber wird H2O2 beständig reduziert und es entsteht Ag+ in
unmittelbarer Nähe des Katalysators. Die Silberionen werden am Ag-Partikel erneut reduziert
und dadurch werden Löcher in das Silizium injiziert.[129]
H2O2 + 2H
+ → 2H2O + 2h+ (2.5)
Ag + h+ → Ag+ (2.6)
Die in das Substrat injizierten Löcher führen zur Oxidation der an der Oberﬂäche beﬁndli-
chen Si-Atome, die im Kontakt mit HF weggeätzt werden.[129]
Si+ 6HF + nh+ → H2SiF6 + nH+ + 4− n
2
H2 (2.7)
Die Porosiﬁzierung (Pfad 3) kommt nur bei hochleitfähigen Substraten mit hoher Dotie-
rung zustande.[130] Abhängig von der Entstehungsrate der Löcher und der HF-Konzentration
12
2 Stand der Technik
ist es möglich, dass nicht alle Löcher an der Kontaktﬂäche zwischen Katalysator und Sub-
strat zur Reaktion beitragen. Begünstigt durch die hohe Leitfähigkeit, driften die an der
Oberﬂäche injizierten Löcher aufgrund der Bandverbiegung vom Metall-HL-Kontakt in das
Substrat und in die Wände der umgebenden Struktur. Dort können die Löcher wieder zur
Oxidation von Si und somit zum Ätzen beitragen. n-dotierte Halbleiter halten die Löcher am
Metall-HL-Kontakt und verhindern so die Porosiﬁzierung. Die Verwendung anderer Kata-
lysatoren ändert die Bandstruktur des Metall-HL-Kontaktes und kann so auch zu anderen
Mechanismen, wie Ladungstransfer durch Tunneln, führen.[131]
2.3 Wachstum von SiNW mittels Chemical Vapour Deposition
2.3.1 Übersicht
Neben dem Ätzen ist die Synthese von SiNW auf vielfältige Weise möglich. So werden
neben CVD-Prozessen Laserablation[132, 133], Molecular Beam Epitaxy (MBE)[134], ther-
misches Verdampfen[135, 136] oder ﬂüssigkeitsbasierte Methoden[137, 138] verwendet.
Diese Methoden haben jeweils verschiedene Vor- und Nachteile, wie zum Beispiel hohe
(ﬂüssigkeitsbasiert) oder niedrige (MBE) Wachstumsraten oder hohe Anteile an Oxidspezies
(thermisches Verdampfen).
Entscheidend ist jedoch immer das Vorhandensein eines Katalysators, welcher die Prozess-
bedingungen und Eigenschaften der SiNW entscheidend beeinﬂusst. So wurden neben Au,
Pt, Ag, Pd, Cu, Ni[139] auch Ga[140], In[141], Co[142], Ti[143], Sn[144] , Al[145] oder
SiO2[146] als Katalysatoren eingesetzt. Sie wurden untersucht, da ausdiffundierte Au-Atome
Rekombinationszentren für Ladungsträger bilden, welche den Prozess inkompatibel mit
CMOS-Technologie (Complementary Metal-Oxide-Semiconductor) machen. Ausdiffundiertes
Gold hat jedoch keinen erkennbaren Nachteil für Energiespeicher. Die Wachstumsmechanis-
men unterscheiden sich abhängig vom gewählten Prozess, Katalysator und Temperatur. Zum
Beispiel kommt bei Au der Vapour-Liquid-Solid-Mechanismus (VLS) zum Tragen, bei Ti der
Vapour-Solid-Solid-Mechanismus (VSS).
In dieser Arbeit wurde im Zusammenhang mit CVD-Wachstum ausschließlich mit Gold als
Katalysator gearbeitet. Gold und Silizium bilden ein Phasendiagramm mit einem Eutektikum
bei ca. 19 at.% Si und 363 °C.[147] Die vergleichsweise hohe Si-Konzentration im Eutektikum
deutet darauf hin, dass es leicht ist, Si in Au zu lösen und daher auch mit geringen Drücken
möglich ist, eine Übersättigung des Katalysators zu erreichen.[148] Gold zeichnet sich
weiterhin durch einen niedrigen Dampfdruck aus, der verhindert, dass der Katalysator bei
hohen Temperaturen verdampft.[148]
2.3.2 Wachstum mittels VLS-Mechanismus
Der Vapour-Liquid-Solid-Mechanismus (VLS), abgebildet in Abb. 2.5, wurde erstmals 1964
von Wagner und Ellis beschrieben.[139] Notwendig für das Wachstum von SiNW sind ein
Substrat mit Goldnanopartikeln, Temperaturen über dem Eutektikum des Au-Si-Systems,
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sowie ein gasförmiger Siliziumpräkursor, z.B. SiH4 oder SiCl4. Der Prozess, den ein Silizium-
atom durchläuft, lässt sich in drei Abschnitte unterteilen:
1. Die Zersetzung des Präkursors und die Lösung des Si-Atoms im Katalysator
2. Die Diffusion des Si-Atoms durch den Katalysator und












Abbildung 2.5: Der Vapour-Liquid-Solid Mechanismus nach Wagner und Ellis in 3 Schritten.[139]
Die Temperatur des Substrats muss über der des Au-Si-Eutektikums liegen, um eine
ﬂüssige Mischphase zu erzeugen. Praktisch sind Temperaturen zwischen 400 - 700 °C für
Goldkatalysatoren notwendig, damit SiNW wachsen. Zunächst ist der Au-Partikel fest und
wird durch die Zersetzung des Silan mit Si-Atomen angereichert.[149] Er nimmt dabei an
Volumen zu und bewegt sich im Phasendiagramm auf einer Isotherme zu höheren Si-Anteilen,
bis er die L-S-Linie kreuzt und schmilzt. Eine weitere Anreicherung des nun ﬂüssigen AuSi-
Partikels führt zur Übersättigung an dem rechten Ast des Phasendiagramms.[147] Um das
Gleichgewicht im Partikel wieder herzustellen, werden die überschüssigen Si-Atome aus
der AuSi-Legierung ausgeschieden und bilden den SiNW. Die katalytische Wirkung des Au-
Partikels zeigt sich darin, dass die Aktivierungsenergie für SiNW-Wachstum mit 19 kcal/mol
etwa halb so groß ist, wie für Dünnschichtwachstum mit 35 kcal/mol.[150]
Mittels CVD gewachsene SiNW sind kristallin, wobei die Kristallorientierung bei oxid- und
kontaminationsfreier Oberﬂäche vom Substrat übernommen wird und die Strukturen vertikal
aufwachsen. Bei rauen Substraten, zum Beispiel Edelstahl, oder amorphen Substraten ohne
Kristallstruktur ist die Wachstumsrichtung der SiNW zufällig. Eine Dotierung der SiNW ist
durch Beigabe entsprechender Präkursoren möglich. Durch Umschalten der Prozessgase
können auch Dotierungsproﬁle entlang der Wachstumsrichtung erzeugt werden.
Welche SiNW wachsen, hängt vom Partialdruck des Silans (SiH4) ab. Untersuchungen
zeigten, dass für sehr kleine SiNW höhere Drücke notwendig sind.[151] Schmidt et al. gaben
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Dabei ist rmin der minimal mögliche Radius, Ω = 0, 02nm3 das Atomvolumen,
σ = 2J/m2 die freie Oberﬂächenenergie, k die Boltzmann-Konstante, T die Temperatur, p
der Partialdruck des Silans und p0 der Gleichgewichtsdruck. Aus den Daten von Dhalluin
et al. lässt sich ein Gleichgewichtsdruck von 7,5mTorr entnehmen. Damit ergibt sich ein
Verhalten wie in Abbildung 2.6. Zur Abschätzung, wie sich der minimale Radius ändert,
wenn sich der Gleichgewichtsdruck aufgrund anderer Wachstumsbedingungen verändert,
sind die Kurven auch für p0 von 0,75mTorr und 300mTorr angegeben. Erst bei sehr geringen
Partialdrücken steigt der minimale Radius an, bleibt jedoch bei hohen Drücken unter 4 nm.

























3.1 Metal-Assisted Chemical Etching
Für die Herstellung von SiNW mittels Metal-Assisted Chemical Etching ist ein Versuchsaufbau
nötig, der der stark korrosiven Flusssäure (HF) widerstehen kann. Da HF Glasgeräte und
Metall angreift, bestanden alle Geräte, die direkt damit in Kontakt kamen aus Polytetraﬂuo-
rethylen (Teﬂon, PTFE). Weiterhin ist HF stark gesundheitsgefährdend, weshalb bei den
Versuchen mit besonderer Vorsicht agiert werden musste. Zur Herstellung der Ätzlösung
wurden die Mengen von H2O2, H2O und AgNO3 über Messkolben bestimmt. Lediglich
HF musste aufgrund seiner Inkompatibilität mit Glas im PTFE-Becher abgewogen werden.
Abbildung3.1 zeigt den Aufbau zum Ätzen kleiner Proben im Abzug. Zum Rühren der
Lösung mittels Magnetrührkern sowie zur Temperaturmessung und -kontrolle mit einem
PTFE-ummanteltem Temperatursensor wurde eine Heizplatte (Heidolph) verwendet. Um
die Proben sicher in die Lösung ein- und austauchen zu können wurde ein Probenhalter aus
PTFE gefertigt.
Abbildung 3.1: Versuchsaufbau im Abzug. 1) Probenhalten mit Probe, 2) Becher mit Ätzlösung auf
Heizplatte, 3) Becher mit Wasser zum Spülen, 4) HNO3, 5) Becher auf Waage
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3.2 Wachstum von SiNW
3.2.1 PECVD-Anlage
(a) Schema der PECVD-Kammer (b) Fotograﬁe der PECVD-Anlage













Die Nanofab800 Agile (Oxford Instruments, England) ist eine Anlage zur plasmaunterstütz-
ten chemischen Gasphasenabscheidung (PECVD, engl. plasma-enhanced chemical vapour
deposition). Dieses weit verbreitete Verfahren wird genutzt, um Schichten und Nanostruktu-
ren aus einem gasförmigen Ausgangsstoff (Präkursor) herzustellen. Dabei wird der Präkursor
in die Kammer eingeleitet und mit Hilfe eines Plasmas dissoziiert, sodass sich nichtﬂüchtige
Bestandteile abscheiden können. Aufgrund des hocherhitzbaren Substrattisches ist es auch
möglich, CVD-Prozesse zu verwenden, bei denen die Dissoziation des Präkursors aufgrund
der Temperatur stattﬁndet.
Die Anlage besteht aus einem aus Graphit und Bornitrid gefertigten Substrattisch, der
auf 800 °C geheizt werden kann. Unmittelbar darüber ist der Gaseinlass als “Showerhead-
Elektrode” angeordnet. Der Prozessdruck wird über ein Schmetterlingsventil im Abgasstrang
gesteuert. Als Prozessgase sind Silan (SiH4), Ammoniak (NH3), Acetylen (C2H2), Argon und
Wasserstoff verfügbar. Sauerstoff und Octaﬂuorcyclobutan (C4F8) werden zur Reinigung
sowie Helium zur Kühlung verwendet. Mit der Anlage lassen sich so unter anderem Silizium
Nanowire (SiNW), Kohlenstoffnanoröhrchen (CNT), amorphes Silizium (a-Si), Siliziumnitrid
(SiN) oder Siliziumcarbid (SiC) abscheiden.
3.2.2 RIE-ICP-Anlage
Das Plasmalab System100 (Oxford Instruments, England) ist eine Plasmaanlage zum Tro-
ckenätzen von Nanostrukturen. Dafür können verschiedene Betriebsmodi genutzt werden.
Zum einen kann mittels reaktivem Ionenätzen (engl. reactive-ion-etching, RIE) Silizium
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unter Verwendung von SF6 geätzt werden. Zum anderen kann mittels induktiv gekoppeltem
Plasma (eng. inductively coupled plasma, ICP) gearbeitet werden. Eine Kombination beider
Prozesse ermöglicht reaktives Ionentiefenätzen (engl. Deep reactive-ion etching, DRIE, auch
Bosch-Prozess). Als Prozessgase sind SF6, C4F8, Ar,O2, N2 sowie He zur Kühlung verfügbar.











3.3 Material- und Strukturanalytik
Um die Eigenschaften der Materialien und den aus ihnen hergestellten Elektroden bestim-
men und bewerten zu können, wurden eine Reihe von Analysemethoden verwendet, die
nachfolgend kurz erläutert werden sollen.
Lasermikroskop
Mit dem konfokalen Lasermikroskop VK9710 (Keyence, Japan) lassen sich sowohl optische
Mikroskopaufnahmen als auch 3D-Analysen von Oberﬂächen erstellen. Mit Hilfe eines Lasers
wird die Oberﬂäche in allen drei Raumrichtungen abgetastet und eine dreidimensionale
Darstellung generiert, an der Messungen, wie z.B. die Bestimmung der Oberﬂächenrauheit
von Elektroden durchgeführt werden können.
Rasterelektronenmikroskop
Für die strukturelle Analyse der Materialien und Elektroden wurde ein Rasterelektronenmi-
kroskop (REM)(Phenom ProX, Phenom-World, Niederlande) verwendet, das in einer mit
Argon gefüllten Glovebox betrieben wird. Das Gerät ist mit einem Backscatter-Detektor
ausgestattet und erreicht maximal eine 100,000 fache Vergrößerung bzw. eine Auﬂösung





BET-Messungen ermöglichen es, die Bestimmung der Porengrößen durch Gasadsorption in
einem Mehrpunkt-BET-Gerät (Nova 2200, Quantachrome, Deutschland) durchzuführen. Mit
Hilfe der Adsorption von Stickstoff an der Oberﬂäche der Materialien ist aus dem Verlauf
der Adsorptionshysterese die speziﬁsche Oberﬂäche und die Porengrößenverteilung von
Feststoffen bestimmbar.
TGA-MS-FTIR
Die Kombination der thermogravimetrischen Analyse (TGA) mit Massenspektrometrie (MS)
und Infrarotspektroskopie (FTIR) von Bruker/Netzsch erlaubt es, eine Vielzahl von Unter-
suchungen vorzunehmen. Durch thermische Analyse lassen sich Prozesse der Stoff- und
Phasenumwandlungen in verschiedenen Atmosphären beobachten und der Gasstrom durch
MS und IR auf seine Zusammensetzung hin untersuchen. Weiterhin können im IR mittels
Totalreﬂexion (ATR, attenuated total reﬂection) auch Pulverproben auf Zusammensetzung
und chemische Bindungsverhältnisse untersucht werden.
(a) REM (b) BET (c) Lasermikroskop
Abbildung 3.4: REM, BET und Lasermikroskop im Labor
3.4 Elektrochemische Charakterisierung
Um die Eignung von Materialien und Strukturen zur Speicherung elektrischer Energie zu
untersuchen, ist eine Reihe elektrochemischer Methoden verfügbar. Dafür müssen Elektroden
hergestellt und zu Halbzellen verbaut werden. Mit Zyklenversuchen wurde das Langzeit-
verhalten analysiert und die Degradation der Materialien bestimmt. Weiterhin lassen sich
aus dem Spannungsverlauf Anhaltspunkte für die Vorgänge während des Zyklisierens ﬁn-
den. Kinetische Unterschiede aufgrund unterschiedlicher Morphologien wurden mittels
galvanostatisch intermittierender Titrationstechnik (GITT) untersucht.
3.4.1 Elektrodenherstellung
Pulver, die elektrochemisch charakterisiert werden sollen, müssen zunächst zu Elektroden
verarbeitet werden. Abhängig vom Material unterscheidet sich die Rezeptur und Vorge-
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hensweise. In dieser Arbeit wurden ausschließlich Anoden hergestellt. Dazu wurde das
zu untersuchende Pulver in einer Paste, bestehend aus Aktivmaterial, Leitruß und Binder
vermengt und auf eine Kupferfolie aufgetragen. Die Aktivmaterialien wurden in deioni-
siertes Wasser gegeben und mit einem Ultraschallﬁnger behandelt, um Agglomerationen
zu beseitigen. Anschließend wurde der Binder, Polyacrylsäure mit einem Molgewicht von
250000 (PAA 250k), hinzugegeben und für 30min bei 3000U/min in einem Scheibenrührer
(Dispermat LC, VMA-Getzmann, Deutschland) gerührt. Da während des Mischens Blasen
entstehen können, die zu einer inhomogenen Beschichtung führen, wurde die Paste einem
Unterdruck ausgesetzt, bis alle Lufteinschlüsse entfernt waren. Die fertige Paste wurde auf
20μm dicke, angeraute Kupferfolie (Schlenk) aufgerakelt. Die beschichten Folien wurden
mindestens 12 h bei 120 °C im Vakuumofen getrocknet.
Die in der PECVD prozessierten Materialien benötigten keine weiteren Verarbeitungsschrit-
te, da die Aktivmaterialien direkt auf eine Ableiterfolie abgeschieden wurden.
3.4.2 Pouchzellenaufbau
Die zu untersuchenden Materialien der vorliegenden Arbeit wurden in Pouchzellen als
Halbzellen getestet. Im Gegensatz zu einer Vollzelle besteht die Gegenelektrode aus Lithium.
So steht eine quasi unerschöpﬂiche Quelle für Li-Ionen zur Verfügung. Weiterhin hat das
Degradationsverhalten der Kathodenmaterialien so keinen Einﬂuss auf die Bewertung der
Anode. Die Zellen wurden in einer mit Argon gefüllten Glovebox hergestellt. Die zu testende
Anode sowie die 150μm dicke Lithiumfolie wurden in Größen von 2x2 cm2 ausgestanzt oder
geschnitten. Als Separator kam eine Kombination von Whatman Glasfaservlies (180μm)
und Celgard 2325 (25 μm), mit 3x3 cm2 zum Einsatz. Der Whatman Separator dient
als Elektrolytreservoir, wird jedoch durch die fortwährenden Volumenänderungen von
Silizium mitunter in die Elektrode inkorporiert. Daher wird der aus PP/PE bestehende
Celgard Separator als Trennschicht eingefügt, um Post-Mortem-Analysen zu ermöglichen.
Als Elektrolyt wurde ein Gemisch aus 1:1 EC:DEC mit 1M LiPF6 + 30% FEC verwendet. Die
Ableiter nach außen bestehen aus Nickel. Die Pouchzelle wurde mit einem Innendruck von
10mbar verschlossen.
Durch den doppelten Separator kann der Aufbau leicht für eine 3-Elektroden-Zelle adap-
tiert werden, indem zwischen Celgard Separator und Whatman Separator eine Referenzelek-
trode eingebracht wird.
3.4.3 Messaufbau
Zur Bestimmung der elektrochemischen Eigenschaften werden die Zellen an einen Gal-
vanostat/Potentiostat angeschlossen. Alle Messungen wurden an einem Maccor Battery
Test System 4000 durchgeführt. Das Testsystem stellt vier Messleitungen bereit, die Strom
und Spannung der Zelle getrennt messen können. Gegebenenfalls können auch weitere
Spannungskanäle hinzugezogen werden, um einen Mehrelektrodenaufbau zu untersuchen.















(a) Schematische Darstellung des Mess-
aufbaus
(b) an das Testsystem angeschlossene
Pouchzelle
Abbildung 3.5: Pouchzelle als Schema und angeschlossen am Messsystem
3.4.4 Zyklenversuche
Zur Zyklisierung wurden 2-Elektroden-Halbzellen verwendet. Während der Lithiierung, der
Speicherung von Li-Ionen in der Anode, wurde eine Kombination von galvanostatischen
und potentiostatischen Verfahren (CCCV, constant current, constant voltage) gewählt. Wie
in Abbildung 3.6a dargestellt, wurde zunächst ein konstanter Strom angelegt, bis die
Zellspannung auf 10mV gesunken war. Dieses Potential wurde dann konstant gehalten,
bis der Strom unter einen Wert von 0,02C gefallen waren. 1C bezeichnet den Strom, der
notwendig ist, um eine volle Zelle in einer Stunde vollständig zu entladen. Zur Delithiierung


































(a) Lade- und Entladeproﬁl










Potential vs. Li/Li+  /  V
(b) differentielle Kapazität




Die Ableitung dQ/dV liefert eine anschauliche Darstellung über Plateaus und Wendepunk-
te der Spannungskurven, die während des Zyklisierens auftreten. Besonders die Delithiierung
ist dabei zu beachten, da abhängig von der Kristallstruktur des Materials unterschiedliche
Maxima entstehen. Abbildung 3.6 zeigt die Delithiierung von amorphem und kristallinem
Silizium. Typisch für die Delithiierung von amorphem Silizium ist der geschwungene Charak-
ter mit zwei Wendepunkten bei ca. 300mV und 480mV, welche sich als breite Maxima in der
differentiellen Kapazität zeigen. Die Delithiierung von kristallinem Li15Si4 äußert sich, wie
alle Phasenumwandlungen, während galvanostatischer Zyklisierung durch ein Plateau in der
Kapazitäts-Spannungskurve. Dieses Plateau wird in der Darstellung der differentiellen Kapa-
zität als spitzes Maximum bei etwa 450mV sichtbar. Die Höhe dieses Peaks hängt von der
Dauer des Plateaus ab und gibt einen qualitativen Eindruck der an der Phasenumwandlung
beteiligten Materialmenge.
F = C − P + 2 (3.1)
Mit Hilfe der Gibbsschen Phasenregel (Gleichung 3.1) lässt sich der Potentialverlauf
während der Plateauphase erklären. F sind die intensiven Freiheitsgrade des Systems,
die nach Berücksichtigung der Anzahl der an der Reaktion beteiligten Komponenten C
und Phasen P übrig bleiben. Während der Delithiierung von Li15Si4 zu LixSiy sind zwei
Phasen sowie zwei Elemente, nämlich Li und Si, an der Reaktion beteiligt, woraus sich zwei
Freiheitsgrade ergeben. Bleiben nun die intensiven Größen Temperatur und Druck während
der Reaktion konstant, können sich andere wie z.B. das elektrochemische Potential nicht
ändern. Bei der Delithiierung von amorphen LixSiy verringert sich die Anzahl der Phasen
und es ergeben sich drei Freiheitsgrade, sodass sich auch das Potential verändern kann.
Die Lithiierung von amorphem Silizium zeigt sich an der geschwungen Kurve mit zwei
Wendepunkten, die als Peaks im dQ/dV-Graphen sichtbar werden und bei etwa 80mV und
230mV liegen. Sie werden mit der Bildung von Li~2Si und Li~3,5Si assoziiert.[152]
Abbildung 3.7 zeigt den Verlauf mehrerer Lade- und Entladekurven einer Elektrode. Die
Kapazität der Zelle ist im ersten Zyklus am größten und nimmt in den folgenden Zyklen
stetig ab. Das ﬂache Plateau während der ersten Lithiierung zeigt die Phasenumwandlung
von kristallinem Silizium, die in den folgenden Zyklen aufgrund der irreversiblen Zerstörung
des Si-Kristallgitters nicht wieder vorkommt. Die Unterschiede zwischen der Lithiierung des
zweiten und den darauf folgenden Zyklen entstehen durch die Erhöhung des Ladestromes
von 0,1C auf 0,5C.
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Abbildung 3.7: Lade- und Entladekurven einer Si-Elektrode
Zur Untersuchung der Degradation über mehrere Zyklen wird die Kapazität gegen die
Zyklenzahl aufgetragen. Speziﬁsche Kapazitäten können mit Hilfe von Gewicht und Volumen
des Materials berechnet werden. Zu beachten ist dabei, dass beim Gewicht nach Aktivmaterial
und Elektrode unterschieden werden kann. Abbildung 3.8 zeigt die speziﬁsche Kapazität
bezogen auf das gesamte Schichtgewicht (blau), welches Aktivmaterialien, Binder und
Leitruß beinhaltet, sowie auf die Aktivmaterialien Graphit und Silizium (rot) und nur auf
den Siliziumanteil (schwarz). Von Bedeutung ist ebenfalls die Coulomb-Efﬁzienz (grün). Sie
ist der Quotient aus Delithiierungs- und Lithiierungskapazität. Sie ist das Verhältnis, wie viel
Lithium pro Zyklus für die Lithiierung aufgewendet wurde, das bei der Delithiierung nicht
wieder gewonnen werden konnte. Ziel ist es, möglichst hohe Efﬁzienzen zu erreichen und
den Verlust an Lithium zu minimieren.













































Abbildung 3.8: Coulomb-Efﬁzienz und speziﬁsche gravimetrische Kapazität bezogen auf unterschied-
liche Gewichte. Blau: Beschichtung; Rot: Aktivmaterialien, Schwarz: Silizium
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3.4.5 Galvanostatisch intermittierende Titrationstechnik (GITT)
Die galvanostatisch intermittierende Titrationstechnik (GITT) ermöglicht es, den chemischen
Diffusionskoefﬁzienten zu bestimmen.[153] An ein sich im Gleichgewicht beﬁndendes
System werden kurze Strompulse angelegt, sodass Li-Ionen mit der Elektrode ausgetauscht
werden. Anschließend wird gewartet, bis das System ins thermodynamische Gleichgewicht
zurückkehrt und die entstandene Potentialdifferenz gemessen. Für hinreichend kleine Ströme











Hierbei sind τ die Titrationszeit, m die Masse (des Si), VM das molare Volumen, M die
molare Masse, A die Oberﬂäche der Elektrode, ΔEs ist die Änderung der Leerlaufspannung


















Abbildung 3.9: Die zur Bestimmung des Diffusionskoefﬁzienten D benötigten Größen im Experiment
Abbildung 3.9 zeigt die zu bestimmenden Größen im Spannungsverlauf des Experimentes.
Während des Stromﬂusses, kommt es zu einem Spannungsabfall im Innenwiderstand der
Zelle (IR-Abfall). Da diese Potentialänderung nicht von der Änderung des Zustandes der
Elektrode herrührt, muss er bei der Bestimmung des Diffusionskoefﬁzienten berücksichtigt
werden. Weiterhin darf kein Phasenwechsel in der Elektrode stattﬁnden, da diese durch ein
Spannungsplateau gekennzeichnet sind, wodurch ΔEs gleich null wird.
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KAPITEL 4
Untersuchung des Zyklenverhaltens von
Silizium an Si-Dünnschichten
Zur Untersuchung des Verhaltens von sehr dünnen Strukturen, wie sie z.B. in porösen
oder ultradünnen SiNW vorkommen, wurden Siliziumdünnschichten verwendet. Dazu
wurden mit der PECVD-Anlage Schichten im Bereich von 5 - 50nm auf verschiedenen
Substraten abgeschieden und elektrochemisch untersucht. Die Deposition wurde bei einer
Temperatur von 250 °C mit einem Druck von 1000mTorr und einem SiH4:Ar Gemisch von
25:475 sccm und 10W RF-Leistung durchgeführt. Die Depositionsrate des Prozesses beträgt
etwa 25nm/min, sodass die Prozesszeit in 12 s-Schritten entsprechend gewählt wurde, um
Schichten in 5 nm-Schritten abzuscheiden. Das deponierte Material ist amorphes Silizium
(a-Si).
4.1 Ergebnisse
Als Substrate wurden glattes und raues Kupfer sowie Edelstahl gewählt. Abbildung 4.1 zeigt
die Linienproﬁle der Substrate quer zur Walzrichtung. Die mittlere Rauheit Ra der gesamten
Oberﬂäche wurde mit Hilfe von 3D-Oberﬂächenaufnahmen des Lasermikroskops gemäß ISO
4287:1997 bestimmt. Sie beträgt für raues Kupfer 1μm, für glattes Kupfer 0,157μm und
Edelstahl 0,107μm.
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Abbildung 4.1: Linienproﬁle der verwendeten Substrate vor der Deposition
Abbildung 4.2 zeigt eine Querschnittsaufnahme des rauen Kupfers, sowie eine Draufsicht
des glatten Kupfersubstrats. Die künstlich aufgeraute Oberﬂäche ist im Querschnitt deutlich
zu erkennen. Das glatte Kupfer hingegen zeigt eine ebenmäßige Oberﬂäche.
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(a) Querschnitt einer angerauten Kupferfolie (b) Draufsicht einer glatten Kupferfolie
Abbildung 4.2: REM-Aufnahmen von rauen und glatten Kupfersubstraten
Eine direkte Messung der Schichtdicke ist bei ultradünnen Schichten auf unregelmäßigen
Substraten sehr schwierig. Sie lässt sich jedoch indirekt aus der gespeicherten Ladung
ermitteln. Aus der Delithiierungskapazität des ersten Zyklus wurde unter Verwendung der
Dichte von 2,336 g/cm3 und unter Berücksichtigung der Tatsache, dass a-Si nur etwa 95%
der Dichte von kristallinem Silizium erreicht[154], sowie der speziﬁschen Kapazität von Si
von 3579mAh/g die Dicke der abgeschiedenen Si-Schicht berechnet.
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Abbildung 4.3: Kapazität und Coulomb-Efﬁzienz des ersten Zyklus für a-Si auf verschiedenen Sub-
straten.
Abbildung 4.3 zeigt, dass die Schichtdicke mit der Depositionszeit linear zunimmt. Die
errechneten Schichtdicken liegen im Durchschnitt 20% über der anvisierten Depositionsrate.
Der Fokus liegt jedoch nicht in der Validierung des Prozesses, sondern in einer Einschätzung
der Menge an deponiertem Si. Die Schichten werden nachfolgend anhand ihrer anvisierten
Schichtdicke bezeichnet (25 nm glattes Kupfer statt 28,7 nm glattes Kupfer). Die Kapazitäten
und errechneten Schichtdicken ﬁnden sich im Anhang A. Die Kapazitäten im ersten Zyklus
unterscheiden sich leicht zwischen den Substraten. Glattes Kupfer und Edelstahl zeigen sehr
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ähnliche Kapazitäten während raues Kupfer ab einer Depositionszeit von 36 s eine leicht
erhöhte Kapazität hervorbrachte. Dies hängt vermutlich mit der etwas höheren Oberﬂäche
des raueren Substrates zusammen. Die Coulomb-Efﬁzienzen lassen sich deutlich zwischen
rauen und glatten Substraten unterscheiden. Die geringere Efﬁzienz des rauen Kupfers im
ersten Zyklus ist ebenfalls durch seine höhere Oberﬂäche bedingt, an der sich die SEI bildet
und somit Lithium irreversibel verbraucht wird. Das wird auch an der Menge der Ladung
deutlich, die im ersten Zyklus irreversibel verloren geht. Bei Edelstahl werden 22,6μAh/cm2,
bei glatten Kupfer 23μAh/cm2 und bei rauem Kupfer 74μAh/cm2 verbraucht. Diese Werte
sind unabhängig von der Schichtdicke, was bei dickeren Schichten zu einer steigenden
Coulomb-Efﬁzienz im ersten Zyklus führt, da das Verhältnis von gespeicherter Ladung im
Material zu an der Oberﬂäche verlorener Ladung mit der Schichtdicke zunimmt.




































































































































Abbildung 4.4: Kapazität (gestrichelt) und Coulomb-Efﬁzienz (durchgezogen) von Si-Dünnschichten
auf Edelstahl, glatten und rauem Kupfer
Die Betrachtung des gesamten Zyklenverhaltens zeigt weitere Unterschiede zwischen den
Substraten. In Abbildung 4.4 ist die auf Fläche und Dicke normierte Kapazität sowie die
Coulomb-Efﬁzienz über 200 Zyklen für Si-Schichten auf den drei Substraten dargestellt.
Die Coulomb-Efﬁzienz der Dünnschichten auf rauem Kupfer ist zumeist größer als 99%.
Dieser Wert wird für höhere Schichtdicke in früheren Zyklen erreicht. Bei einer Schichtdicke
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von 50nm beträgt sie bereits im fünften Zyklus 99,1%. Die Efﬁzienz der Dünnschichten
auf glattem Kupfer zeigt in allen Proben einen leichten Einbruch um den 30. Zyklus, mit
Ausnahme der 50nm Probe, deren Efﬁzienz für 40 Zyklen zunächst auf >99% steigt und
um den 60. Zyklus einen Einbruch zeigt. Deutlich ausgeprägter ist dieser Einbruch bei
den Dünnschichten auf Edelstahlsubstraten. Für 25 und 50nm dicke Schichten sinkt die
Coulomb-Efﬁzienz zunächst deutlich auf bis zu 98% ab, bevor sie auf Werte über 99% steigt.
Während des Einbruchs der Coulomb-Efﬁzienz sinkt für die 50 nm Schicht auch die Kapazität
verstärkt und verläuft erst nach dem 80. Zyklus wieder parallel zu den restlichen Proben.
Darüber hinaus verändert sich die Zyklenstabilität der Proben durch die Wahl des Substrats
oder der Schichtdicke kaum. Nach 200 Zyklen beträgt sie 52 - 65% der Ausgangskapazität.
Eine höhere Schichtdicke führt auf den Kupfersubstraten stets zu einer erhöhten Zyklen-
stabilität. Mit Ausnahme der 5 und 50nm dicken Schichten ist dies auch bei Edelstahl der
Fall.
Abbildung 4.5 zeigt die Spannungskurven von 50nm dicken a-Si Schichten auf den
verschiedenen verwendeten Substraten. Anhand der charakteristischen Merkmale der Kurven
wird das unterschiedliche Verhalten der Substrate während der Zyklisierung analysiert.
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Abbildung 4.5: Lade- und Entladekurven von 50nm dicken a-Si Schichten auf den Substraten
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(d) Peakhöhe und Coulomb-Efﬁzienz
Abbildung 4.6: a-c) Differentielle Kapazität von 50 nm-Schichten auf den verschiedenen Substraten.
d) Peakhöhe und Coulomb Efﬁzienz von 50nm a-Si auf glattem Kupfer und Edelstahl
Abbildung 4.6 zeigt die differentiellen Kapazitäten während der Delithiierung von 50 nm-
Schichten auf den verschiedenen Substraten. Raues Kupfer zeigt während der gesamten
Zyklisierung ausschließlich Charakteristika der Delithiierung von amorphem LixSiy, erkenn-
bar an den zwei ﬂachen Maxima bei 300 und 480mV. Raues Kupfer und Edelstahl hingegen
entwickeln einen schmalen Peak bei 440mV der auf die Delithiierung von Li15Si4 schließen
lässt. Die Höhe des Peaks verdeutlicht qualitativ die Menge an Li15Si4 und ist in Abbildung
4.6d zusammen mit der Coulomb-Efﬁzienz dargestellt. Es wird deutlich, dass der Einbruch
der Efﬁzienz und das Vorhandensein von Li15Si4 korrelieren. Mit steigender Peakhöhe
sinkt die Coulomb-Efﬁzienz und die geringste Efﬁzienz fällt mit dem höchsten Anteil an
Li15Si4 zusammen. Lässt jedoch der Anteil an kristallinem Li15Si4 nach, steigt auch die
Coulomb-Efﬁzienz wieder an.
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(a) differentielle Kapazität während der Lithiierung, 50 nm auf Edelstahl


















(b) Veränderung der Peakpositionen während es Lithiierens für 50 nm-Schichten auf Edelstahl und
rauem Kupfer
Abbildung 4.7: Differentielle Kapazität und Peakpositionen während es Lithiierens
Veränderungen lassen sich auch in den Lithiierungskurven beobachten. Diese beinhalten,
wie in Abbildung 4.7a zu sehen, bei Si zwei Peaks um 80 und 230mV. Abbildung 4.7b zeigt
die Lage der Peaks in mV während der Lithiierung von 50 nm Schichten auf rauem Kupfer und
Edelstahl. Es ist deutlich zu erkennen, dass sich der 230mV-Peak der Schicht auf Edelstahl
innerhalb der ersten 80 Zyklen um annähernd 40mV zu niedrigeren Potentialen verschiebt.
Die Positionen der Peaks auf rauem Kupfer bleiben hingegen stabil. Die Verschiebung der
Peaks bei dem Edelstahlsubstrat ist ein Anzeichen wachsender Polarisation innerhalb der
Zelle. Während des Zyklisierens steigt der Innenwiderstand der Zelle an, wodurch sich die
Überpotentiale, die am Innenwiderstand abfallen, erhöhen. Wie die Entstehung von Li15Si4
ist auch die Änderung der Polarisation mit dem 80. Zyklus abgeschlossen.
Bei der Verwendung verschiedener Stromstärken wird deutlich, dass die Polarisation nur
eine geringe Abhängigkeit von der angelegten Stromstärke aufweist. Abbildung 4.8a zeigt
die Position der Peaks der dQ/dV-Kurven der Lithiierung während eines Ratentests von 5
und 50nm-Schichten auf Edelstahl. Wie zu sehen ist, ändert sich die Lage der Peaks durch
Änderung der Stromdichte kaum. Stattdessen ist ein über alle Stromdichten konstanter
Unterschied feststellbar. Der 230mV Peak liegt in 5 nm-Schichten ca. 25mV unter dem
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der 50nm-Schicht. Der 80mV-Peak ist in der 5 nm-Schichten um ca. 15mV nach unten
verschoben. Abbildung 4.8b zeigt die Lage der Peaks für mehrere Schichtdicken auf allen drei
Substraten. Ebenfalls eingezeichnet ist eine lineare Regression der Punkte, die verdeutlicht,
dass die Polarisation und somit die Lage der Peaks von der Schichtdicke abhängt.
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(a) Peakpositionen während des Lithiierens von a-Si Schich-
ten auf Edelstahl
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(b) Entwicklung der Peakpositionen im fünften Zyklus für
alle Schichtdicken, die Linien sind eine lineare Regression
der fünf Punkte
Abbildung 4.8: Peakpositionen während der Lithiierung für verschiedene a) Ströme und b) Schichtdi-
cken
Post mortem-Untersuchungen zeigen, dass sich die Si-Schicht abhängig von der Schichtdi-
cke während des Zyklisierens stark verändert. In Abbildung 4.9a sind REM-Aufnahmen einer
50 nm dicken a-Si-Schicht auf Edelstahl zu sehen, die 30 Zyklen getestet und anschließend
analysiert wurde. Abbildung 4.9b zeigt eine 15nm dicke Schicht nach 500 Zyklen. Wäh-
rend die dünnere Schicht trotz höherer Zyklenzahl intakt bleibt, hat sich die 50 nm Schicht
deutlich verändert. Die 15nm-Schicht ist geschlossen und zeigt keine morphologischen
Veränderungen. Die 50nm Schicht ist während des Zyklisierens aufgerissen und hat eine
neue Struktur gebildet. Durch die mechanische Beanspruchung hat sich die a-Si Dünnschicht
in Falten gelegt und das hell scheinende Substrat zum Vorschein gebracht.
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(a) 50 nm a-Si nach 30 Zyklen (b) 15 nm a-Si nach 500 Zyklen
Abbildung 4.9: Post mortem REM-Aufnahmen von a-Si-Schichten auf Edelstahl
In den bisherigen Versuchen waren 25nm dicke Schichten auf Edelstahl die Grenze zur
Bildung von Li15Si4. Wie in Kapitel 2.1 dargelegt, ist die Entstehung von Li15Si4 abhängig
von den Parametern der Lithiierung. Dies lässt sich ebenfalls an den a-Si Schichten nachvoll-
ziehen. In Abbildung 4.10 ist zu sehen, dass ein Verzicht auf den Konstant-Spannungsschritt
bei 25 nm a-Si auf Edelstahl den drastischen Einbruch der Coulomb-Efﬁzienz beseitigt. Der
zu beobachtende Einbruch hängt nicht mit Li15Si4 zusammen und ähnelt dem Verhalten
von glattem Kupfer. In den Spannungskurven gibt es ebenfalls kein Plateau, dass auf eine
Bildung von Li15Si4 hindeutet.
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Abbildung 4.10: Kapazität und Coulomb-Efﬁzienz von Si-Dünnschichten auf Edelstahl mit und ohne
CV-Schritt
4.2 Diskussion
Abbildung 4.11 zeigt die Vorgänge in den Dünnschichten während des Zyklisierens. Die
Siliziumschicht dehnt sich in Folge der Lithiierung aus. Da sie jedoch in horizontaler Rich-
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tung nicht frei beweglich ist, entstehen Spannungen im Material. Zudem führt wiederholtes
Lithiieren und Delithiieren zu Rissen in der Schicht. Sind die aus den Spannungen resul-
tierenden Kräfte in der Lage die Adhäsion der Schicht zum Substrat zu überwinden, löst
sich die Schicht vom Substrat und es bilden sich Inseln. Dieses Verhalten wird von zwei





Abbildung 4.11: Schema der Morphologieänderung
Zunächst entsteht Li15Si4. Wie bereits in Kapitel 2.1 erwähnt, sind mechanische Span-
nungen in der Lage das elektrochemische Potential einer Si-Elektrode herabzusenken.[70]
Weiterhin haben Iaboni et al. gezeigt, dass dies in Si-Dünnschichten dazu führt, das Li15Si4
erst verspätet auftritt und mit Änderungen der Morphologie verbunden ist.[79] Während
die Spannungen im Material auftreten, wird das Bildungspotential von Li15Si4 soweit herab
gesetzt, dass es nicht mehr zur Kristallisation kommt. Ab einer vom Substrat abhängigen
Schichtdicke jedoch, ist die Si-Dünnschicht in der Lage, die Adhäsion zu überwinden und
kann sich in Folge dessen spannungsfrei ausdehnen, es entsteht Li15Si4. Die REM-Aufnahmen
in Abbildung 4.9 zeigen, dass 50nm dicke Schichten auf Edelstahl in der Lage waren die
Adhäsion zu überwinden, wodurch sich folglich die Morphologie änderte. Das nun frei
bewegliche Material konnte sich uneingeschränkt ausdehnen und Li15Si4 konnte nachgewie-
sen werden. Eine 15nm dicke Schicht hingegen blieb intakt und zeigte daher auch keine
Kristallisation von Li15Si4.
Die großen morphologischen Veränderungen führen auch zu der in Abbildung 4.7b
dargestellten Erhöhung der Polarisation innerhalb der Zelle. Die Volumenänderung von
Silizium ist stets mit einer reduzierten Coulomb-Efﬁzienz verbunden. Da die SEI nicht
ﬂexibel genug ist, wird sie während der Ausdehnung und Kontraktion von Si zerstört. Die
Zerstörung der SEI-Schicht lässt neue Kontaktstellen zwischen Si und Elektrolyt entstehen,
an denen sich eine neue SEI bildet. Bei diesem Prozess wird Ladung verbraucht und es
sinkt die Coulomb-Efﬁzienz. Infolge der Delamination ﬁndet die Volumenausdehnung nicht
ausschließlich in der Vertikalen statt, wie es bei einer geschlossenen Schicht der Fall wäre,
sondern auch in der Horizontalen, was erneut zu einem Aufreißen und einer Neubildung
der SEI führt. Dadurch wächst die Schichtdicke der SEI und damit der innere Widerstand
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der Zelle. Dies macht sich durch die ansteigende Polarisation bemerkbar.
Ähnlich wie die Spannungen zu Beginn des Zyklisierens verhindert die Polarisation, dass
das zur Li15Si4-Kristallisation notwendige Potential im Material nicht mehr erreicht wird.
Durch die geringe Aufnahme von Li-Ionen reduziert sich die Volumenausdehnung und die
Beanspruchung der SEI. Die Coulomb-Efﬁzienz steigt und der innere Widerstand der Zelle
wächst nicht weiter an.
Die Abhängigkeit des Lithiierungspotentials von der Schichtdicke (Abbildung 4.8a) lässt
sich ebenfalls durch den Einﬂuss mechanischer Spannungen auf das elektrochemische
Potential erklären. Mit abnehmender Schichtdicke steigen die mechanischen Spannungen
während der Lithiierung und das elektrochemische Potential sinkt.
4.3 Fazit
Si-Dünnschichten eignen sich als Modellsystem, um die Degradationsmechanismen während
des Zyklisierens zu untersuchen. Mechanische Spannungen können zu morphologischen Ver-
änderungen führen, die sich in erhöhter Volumenausdehnung äußern. Diese Vorgänge sind
durch reduzierte Coulomb-Efﬁzienz und das zeitweise Auftreten von Li15Si4 gekennzeichnet.
Die Stabilität der Schicht ist abhängig von der Schichtdicke und dem Substrat. Auf Edelstahl
erwiesen sich ca. 25 nm (30nm) dicke Schichten als anfällig, während bei rauem Kupfer




mittels Metal-Assisted Chemical Etching
5.1 Prozessentwicklung Metal-Assisted Chemical Etching
Ziel war es, unter Verwendung von Metal-Assisted Chemical Etching (MACE) Siliziumnano-
strukturen als Anodenmaterial herzustellen. Dazu wurde ein zweistuﬁger Prozess verwendet,
bei dem Katalysatordeposition und Ätzprozess getrennt voneinander erfolgen. Zunächst
wurden, um die Grundlagen des Prozesses zu untersuchen, einzelne Prozessschritte mit
Hilfe von Parameterstudien an Proben von 2x2 cm2 durchgeführt. Anschließend wurde der
Aufbau des Versuchs skaliert, sodass größere Proben mit höherer Oberﬂäche geätzt werden
konnten.
Zunächst wurde die Silberdeposition untersucht. Es ist bekannt, dass Silber bei längerer
Depositionsdauer Dendriten bildet.[155] Zudem wurde der Einﬂuss von H2O2 und HF auf
den Ätzvorgang untersucht, um günstige Ätzparameter zur Maximierung der SiNW Länge
und somit einer möglichst hohen Ausbeute festlegen zu können. Der Ätzprozess führt aber
nicht ausschließlich zur Bildung von SiNW sondern verringert auch die Dicke des Wafers,
indem die Spitzen der SiNW abgeätzt werden. Ein weiteres Ziel der Parameterstudie war
daher die Verringerung des Materialverlusts während des Ätzens.
5.1.1 Silberdeposition
Das Verhalten der Ag-Deposition wurde in Abhängigkeit der Depositionszeit, der Temperatur
und der AgNO3-Konzentration untersucht. Die HF-Konzentration betrug 5M. Abbildung 5.1
zeigt, dass mit steigender Zeit auch mehr Silber abgeschieden wird, bis Dendriten entstehen.
Eine erhöhte AgNO3-Konzentration führt ebenfalls zu einer erhöhten Menge an deponiertem
Silber. Während bei 0,005M und 0,01M kaum Dendriten zu ﬁnden sind, ist die Oberﬂäche
bei 0,02M großﬂächig bedeckt. Der Einﬂuss der Temperatur ist gering und ändert die Mor-
phologie des Silbers kaum. Die Entstehung von Dendriten ist ein Zeichen für die Bedeckung
des Substrats mit Ag-Partikeln. Zu wenige Partikel würden nur zum Ätzen isolierter Löcher
in das Si-Substrat führen, jedoch nicht zur Entstehung von SiNW. Daher wurde ein Deposi-
tionsprozess gewählt, der Dendritenwachstum sicherstellt. Für die folgenden Ätzversuche
wurde der Prozess aus Abbildung 5.1b mit einer AgNO3-Konzentration von 0,02M und einer
Depositionszeit von 120 s bei 20°C verwendet.
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(a) 0,02M, 10 s, 20 °C (b) 0,02M, 120 s, 20 °C (c) 0,02M, 120 s, 50 °C
(d) 0,01M, 10 s, 20 °C (e) 0,01M, 120 s, 20 °C (f) 0,01M, 120 s, 50 °C
(g) 0,005M, 10 s, 20 °C (h) 0,005M, 120 s, 20 °C (i) 0,005M, 120 s, 50 °C
Abbildung 5.1: REM-Aufnahmen des abgeschiedenen Silbers in Abhängigkeit von AgNO3-
Konzentration, Zeit und Temperatur. Mit steigender Konzentration und Zeit nimmt die Menge
an Silber auf der Oberﬂäche zu. Die Temperatur hat keinen nennenswerten Einﬂuss. Die Unebenhei-
ten in a, e und f sind auf die Herstellungsweise des Wafer zurückzuführen, der von der unpolierten
Seite untersucht wurde.
5.1.2 H2O2- und HF-Konzentration
Im Anschluss an die Silberdeposition folgt der eigentliche Ätzprozess mit einer wässrigen
Lösung aus HF und H2O2. Deren Konzentrationen beeinﬂussen den Ätzprozess erheblich,
da der Massentransport abhängig von der Zusammensetzung der Ätzlösung ist. Abbildung
5.2 zeigt den Querschnitt eines geätzten Wafers, der nicht nur strukturiert, sondern auch
abgedünnt wurde. In den Versuchen wurde daher die Länge der SiNW, der Verlust an
Wafermaterial und auch die Temperaturentwicklung untersucht.
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Abbildung 5.2: Querschnitt eines geätzten Wafers. Während des Ätzens reduzierte sich die Dicke des
Wafers von 525μm auf 425μm.
Die Versuche wurden an Proben mit einer Dicke von 725μm und einer Leitfähigkeit von
0,01 - 0,02 Ωcm durchgeführt, die für 60 s bei 20 °C in einer Lösung von 0,02M AgNO3 und
5M HF mit Silber beschichtet wurden. Die Ätzversuche wurden bei 50 °C gestartet und die
Temperatur mit Hilfe eines Temperaturfühlers aufgezeichnet.
(a) 5,2M HF (b) 7,28M HF (c) 10M HF
Abbildung 5.3: REM Querschnittsaufnahmen der geätzten SiNW bei unterschiedlichen HF-
Konzentrationen. Bei höheren Konzentrationen entstehen längere Strukturen, die jedoch keine
vereinzelten Strukturen im Sinne von SiNW darstellen.
Um den Einﬂuss der Flusssäure auf die Morphologie zu untersuchen, wurde die Konzen-
tration zwischen 3M - 10M variiert, während die H2O2-Konzentration bei 0,65M gehalten
wurde. In den Abbildungen 5.3 und 5.4 zeigt sich, dass die Länge der SiNW mit steigen-
der HF-Konzentration zunahm, während der Waferverlust geringer wurde. Bei geringen
HF-Konzentrationen von 3M kam es zum Bulkätzen des Substrates, bei dem keine SiNW
entstanden. Bei hohen Konzentrationen stieg zwar die Länge der Strukturen, wie aber in
Abbildung 5.3c zu sehen, verringerte sich die Qualität der SiNW erheblich. Von SiNW Struk-
turen ist nur wenig zu sehen und der Ätzprozess führte bei hohen HF-Konzentrationen zur
Bildung einzelner Löcher. Für folgende Experimente wurde eine HF-Konzentration von 7M
gewählt, da sie für die Länge und Qualität der SiNW und den Waferverlust gute Ergebnisse
ermöglichte.
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Abbildung 5.4: Länge und Waferverlust in Abhängigkeit der HF-Konzentration
Wie Abbildung 5.5 zeigt, steigt mit der H2O2-Konzentration auch die Temperatur und der
Waferverlust. Bei hohen Konzentrationen erwärmte sich die Lösung um bis zu 16 °C und
fast die Hälfte des ursprünglich 725μm dicken Wafers wurde weggeätzt. Da mit steigender
Konzentration auch die Reaktionsgeschwindigkeit zunimmt, erhitzt sich die Lösung bei
hohen Konzentrationen stärker. Die Länge der SiNW sinkt bei der Verwendung 5,2M HF-
Lösung mit steigender H2O2-Konzentration während bei 7,28M HF ein Maximum bei 0,5M
H2O2 erreicht wird. Zudem sind die SiNW bei der 7,28M HF-Lösung bis zu doppelt lang, im
Vergleich mit einer 5,2M HF-Lösung.
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Abbildung 5.5: Die Länge der SiNW, der Verlust an Waferdicke und die sich einstellende Maximal-
temperatur der Lösung für 5,2M und 7,28M HF-Lösungen mit verschiedenen H2O2-Konzentrationen.
Mit steigender H2O2-Konzentration nehmen auch die maximale Temperatur und der Waferverlust zu.
Die Abhängigkeit der oben gezeigten Ergebnisse von der H2O2- und HF-Konzentration lässt
sich durch den Massentransport erklären. Die H2O2-Konzentration gibt vor, wie viele Löcher
in das Substrat injiziert werden. Die HF-Konzentration beeinﬂusst, wo und wie schnell diese
Löcher genutzt werden. Wie in Kapitel 2.2.3 erläutert, ist es den Löchern durch die hohe
Leitfähigkeit des Substrates und die Bandstruktur des Metall-HL-Kontaktes möglich, weit in
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das Substrat zu diffundieren und Ätzvorgänge abseits des Katalysators auszulösen. Eine hohe
H2O2-Konzentration führt so zu einem Überﬂuss an Löchern, die nicht mehr in der Nähe das
Katalysators verbraucht werden können. Im Gegenzug führt eine erhöhte HF-Konzentration
dazu, dass die in der Nähe des Katalysators injizierten Löcher auch dort zum Ätzen genutzt
werden wodurch der Ätzprozess lokaler und schneller stattﬁndet.
5.1.3 Scale-Up
Zur Herstellung einer Paste für eine Elektrode wird mindestens 1 g Aktivmaterial benötigt.
Für größere Pulvermengen wurde der Prozess daher von kleinen Proben auf größere Substra-
te mit ca. 7x7 cm umgestellt. In Abbildung 5.6 ist der letztlich verwendete Versuchsaufbau
zu sehen. Für diese Proben wurden 1 L PTFE-Becher verwendet und mit einem ebenfalls
aus PTFE gefertigten Probenhalter konnten vier Proben gleichzeitig geätzt werden. Das
geänderte Verhältnis zwischen der Oberﬂäche der Substrate und dem Volumen der Ätzlösung
führte aufgrund der exothermen Natur der Reaktion zur drastischen Temperaturerhöhung
und zum Überkochen der Lösung. Daher wurde die Temperatur schrittweise bis auf Raum-
temperatur und die H2O2-Konzentration auf 0,15M gesenkt. Da der Ätzvorgang selbst am
zeitaufwendigsten ist, wurden zwei Versuche parallel in zwei Lösungen durchgeführt.
Abbildung 5.6: Der Aufbau zum Ätzen großer Siliziumstücke: 1) Probe vor dem Ätzen, 2) Probe
nach dem Ätzen, 3) Heizplatte für den Ätzvorgang, 4) Becher auf Waage, 5) Becher mit Wasser zum
Spülen, 6) Becher mit Lösung zur Silberdeposition, 7) Becher mit HNO3, 8) Temperatursensor
Der Ätzvorgang ist durch die Menge an H2O2 limitiert und endet, wenn dieses verbraucht
ist. Die Änderungen der HF-Konzentration während des Ätzens sind jedoch unerheblich
und ermöglichen es, die Lösung nach Abkühlung durch Zugabe von H2O2 zu erneuern und
wieder zu verwenden. Weiterhin können Wafer erneut verwendet werden, nachdem die
SiNW entfernt und der Wafer mit Peroxomonoschwefelsäure (Piranha) gereinigt wurde.
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Abbildung 5.7 zeigt SiNW die in zwei Durchgängen auf dem selben Substrat geätzt wurden.
Auch im zweiten Durchgang entstehen SiNW von ähnlicher Länge und Durchmesser.
(a) SiNW nach dem ersten Ätzversuch (b) SiNW auf einem wiederverwendeten Wafer
Abbildung 5.7: SiNW des ersten und zweiten Versuchs auf einem wiederverwendeten Substrat
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5.2 Herstellung, Charakterisierung und Verarbeitung von SiNW
5.2.1 Herstellung
Auszüge der nachfolgenden Kapitel 5.2.1 – 5.3.7 wurden bereits veröffentlicht.[156]
Um oxidfreie SiNW herzustellen wurde der in Abbildung 5.6 dargestellte Aufbau mit
folgender Prozesskette verwendet:
HF-Dip: 5% HF/5 Minuten, Entfernen von
Verunreinigungen und Oberﬂächenoxid
Silberdeposition: 750ml 0,02M AgNO3/5M HF/2Minuten
Spülen mit H2O: Entfernung ungebun-
dener Silberionen von der Oberﬂäche
Ätzen: 750ml 0,15 M H2O2/7M HF/60Minuten
Spülen mit H2O: Entfernung der Ätzlösung
Entfernung des Silbers: 25% HNO3 2Minuten
Spülen mit H2O: Entfernung der Salpetersäure
HF-Dip: Entfernung des Oberﬂächenoxids
Trocknen und Lagerung: Transfer in
die Vakuumschleuse einer Glovebox
Abbildung 5.8: Flowchart zum Ätzen von SiNW in Si-Wafer
Die Ergebnisse des Ätzvorganges sind in Abbildung 5.9 zu sehen. 5.9a zeigt den Quer-
schnitt des gesamten Substrats, dessen Gesamtdicke sich kaum verändert hat. SiNW wurden
von beiden Seiten in das Silizium geätzt. In 5.9b sind die einzelnen SiNW zu sehen. Ebenfalls
zu erkennen ist das noch nicht entfernte Silber am Fuß der SiNW, das sich während des
Ätzens in das Substrat hinein bewegt. Die Brüche in den Strukturen sind auf die Präparation
der Probe für das REM zurückzuführen. Die SiNW sind 20-30μm lang und besitzen einen
Durchmesser von bis zu 150nm. Abbildungen 5.9c und 5.9d zeigen eine Draufsicht auf die
SiNW wie sie auf dem Wafer bzw. nach dem Abkratzen zu sehen sind. Aufgrund ihrer Länge
und der elektrostatischen Anziehung fallen die SiNW zu Bündeln zusammen, lassen sich
nach dem Ablösen vom Wafer jedoch einzeln verteilen. Durch den parallelisierten Prozess
mit mehreren großen Substraten und zwei Ätzvorgängen war es möglich, innerhalb kurzer
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Zeiträume Mengen im einstelligen g-Bereich herzustellen. Die folgenden Untersuchungen
wurden an SiNW durchgeführt, die aus hoch leitenden, p-dotierten Substraten mit einem
Widerstand von 0,005 - 0,02Ωcm hergestellt wurden.
(a) Querschnitt des gesamten Wafer (b) Querschnitt mit Silber
(c) Draufsicht der SiNW auf dem Wafer (d) synthetisiertes Pulver
Abbildung 5.9: geätzte SiNW in Querschnitt (a,b) und Draufsicht (c), sowie nach dem Entfernen vom
Wafer (d)
5.2.2 Charakterisierung und Verarbeitung
Der Sauerstoffgehalt der SiNW wurde mittels Trägergasheißextraktion auf 0,6% bestimmt.
Eine Untersuchung der SiNW mittels ATR-FTIR zeigt die Unterschiede von SiNW mit und
ohne HF-Dip (Abbildung 5.10). Ohne HF-Dip zeigen sich um 1020 cm-1 breite Schwingungen
der Si-O-Si Moden sowie δ(OySi − Hx) bei 875 cm-1.[157] Durch den HF-Dip wird das
Oxid an der Oberﬂäche vollständig entfernt und durch Si-Hx Bindungen ausgetauscht.
Im IR-Spektrum sind sie bei 2102 cm-1 für Si-H, bei 2086 cm-1 für Si-H2 und 2138 cm-1
für Si-H3 sowie bei 913 cm-1 zu ﬁnden.[158] Bei 915 cm-1 sind zudem noch die Si-H2
Scherenschwingungen zu sehen.[157]
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Abbildung 5.10: ATR-IR Spektren der SiNW mit und ohne HF-Dip sowie nach der Funktionalisie-
rung.[156]
Bei der Verarbeitung zu Pasten stellt die Wasserstoffterminierung in zweierlei Hinsicht ein
Problem dar. Zur Lösung der verwendeten Binder wird Wasser verwendet und die SiNW sind
stark hydrophob. Daraus ergeben sich enorme Schwierigkeiten bei der Dispergierbarkeit
der Materialien. Weiterhin sind die Bindermechanismen auf Silanolgruppen (Si-OH) an der
Oberﬂäche angewiesen. Um den Bindermechanismus und die Dispersionseigenschaften zu
verbessern, wurden die SiNW mit Acrylsäure funktionalisiert. Dieses Verfahren wurde zuvor
zur Stabilisierung von Siliziumnanopartikeln verwendet[159] und für die Funktionalisierung
der SiNW geringfügig angepasst. Die Untersuchungen zur Art und Weise der Funktionalisie-
rung wurden an porösen SiNW, die aus einem hochleitenden Substrat mit 0,005 - 0,02Ωcm
hergestellt wurden, vorgenommen.
Die Funktionalisierung wurde in einer mit Argon gefüllten Glovebox durchgeführt, um
die natürliche Oxidation des Si an Luft zu unterbinden. Die SiNW wurden, nachdem sie
vom Wafer entfernt wurden, in 99%iger Acrylsäure für 20min bei 80 °C gerührt. Die SiNW
wurden anschließend ﬁltriert und mehrfach mit Dichlormethan gewaschen, um die über-
schüssige Acrylsäure zu entfernen. Die funktionalisierten SiNW wurden getrocknet und bis
zur Weiterverarbeitung unter Argon gelagert.
Die Funktionalisierung wurden mittels Röntgenphotoelektronenspektroskopie (engl. X-ray
photoelectron spectroscopy, XPS) sowie ATR-FTIR an den funktionalisierten SiNW überprüft.
Ein Vergleich der IR-Spektren (Abbildung 5.10) zeigt, dass sich die Acrylsäure an die
Oberﬂäche der SiNW gebunden hat. Die Banden bei 1451 cm-1 und 1265 cm-1 deuten auf
eine kovalente Si-C-Bindung hin.[160, 161] Weiterhin ist die C=C-Bande bei 1637 cm-1 im
Vergleich mit der C=O-Bande bei 1710 cm-1 deutlich zurückgegangen, was im Vergleich
mit freier Acrylsäure auf eine Polymerisation hindeutet. Da die Si-Hx-Banden auch in der
funktionalisierten Probe noch vorhanden sind, ist anzunehmen, dass die Acrylsäure nicht alle
verfügbaren Oberﬂächenplätze belegt. Eine Oxidation der Proben ist durch die Banden bei
809 und 1058/1182 cm-1 zu sehen, die mit SiO-Spreiz- und Streckschwingungen zusammen
hängen.[162, 163]
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Abbildung 5.11: Si2p und C1s XPS-Spektrum der funktionalisierten SiNW
Das funktionalisierte Pulver zeigt in XPS-Messungen ein ähnliches Bild. Es besteht zum
großen Teil aus den Elementen Kohlenstoff (34,7%), Sauerstoff (18,7%) und Silizium
(46,3%) sowie einem sehr geringen Anteil Fluor (0,4%). Die Funktionalisierung ist im Si2p-
Spektrum (Abbildung 5.11a) erkennbar. Es zeigt zwei Peaks bei etwa 99,7 eV und 103,8 eV.
Das Signal bei 103,8 eV ist der SiO2-Anteil. Der Peak bei 99,7 eV setzt sich aus dem Si/Si-
C-Signal sowie deren Aufspaltungen zusammen. Der überwiegende Anteil ist elementares
Silizium, während der Si-C-Anteil ca. 10% ausmacht. Das C1s-Spektrum (Abbildung 5.11b)
zeigt eine Hauptspezies bei 285,0 eV, die als C-C/C-H-Bindung identiﬁziert wurde und
weitere Nebenspezies, die auf Kohlenstoff-Sauerstoff-Verbindungen hinweisen. Gemäß der
Struktur der Acrylsäure wäre ein Verhältnis von 3:2 zu erwarten, jedoch entstehen aufgrund
einer Polymerisation zusätzliche C-C-Bindungen, sodass sich das Signalverhältnis zugunsten
einer Erhöhung des Peaks bei 285 eV ändert.
Um die Auswirkungen der Funktionalisierung auf die elektrochemischen Eigenschaften zu
untersuchen, wurden poröse SiNW zu Elektroden verarbeitet. Dazu wurde eine Zusammen-
setzung aus 60% SiNW, 25% Graphit KS6L, 5% SuperC65 und 10% PAA 250k gewählt.
Gemäß einer TG-Analyse beträgt der Anteil reinen Siliziums in dem funktionalisierten Pulver
89,1%, was einem Si-Anteil von 53,5% in der Paste entspricht. Die Elektrode wurde wie in
Kapitel 3.4.1 beschrieben hergestellt.
Der Einﬂuss der Funktionalisierung auf die Herstellung von Elektroden lässt sich zunächst
in Abbildung 5.12 erkennen. Das synthetisierte Pulver ist nicht in Wasser dispergierbar und
schwimmt auch nach Rühren oder Schütteln an der Oberﬂäche (Abbildung 5.12a). Durch
die Funktionalisierung lässt sich das Pulver jedoch leicht in Wasser lösen und verarbeiten
(Abbildung 5.12b).
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(a) nicht funktionalisiert (b) funktionalisiert
Abbildung 5.12: Unbehandelte (a) und funktionalisierte (b) SiNW bei der Zugabe zu Wasser. Un-
behandelte SiNW schwimmen an der Oberﬂäche während funktionalisierte SiNW leicht mit Wasser
mischbar sind.[156]
Die schlechten Dispergiereigenschaften zeigen sich auch in den getrockneten Elektroden in
Abbildung 5.13. Es wurde eine Gitterschnittprüfung an den fertigen Elektroden durchgeführt,
um die Adhäsion der Paste an das Substrat zu prüfen. Entsprechend ISO 2409 wurden sechs
Schnitte in 1mm Abstand 90° versetzt durchgeführt und die Ablösung beobachtet. Besonders
entlang der Schnitte zeigte sich, dass die Beschichtung der Elektrode mit den unbehandelten
SiNW deutlich schneller abgelöst werden kann. Die Elektrode mit den funktionalisierten
SiNW hingegen zeigte keine Ablösungserscheinungen. Ebenfalls in der Abbildung erkennbar
ist die unterschiedliche Oberﬂächenbeschaffenheit der Elektroden. Die unbehandelten SiNW
führten zu einer rauen und mit Agglomeraten durchsetzten Oberﬂäche mit stark variierender
Schichtdicke, während die Funktionalisierung eine ebene und homogene Beschichtung
ermöglichte.
(a) unbehandelt (b) funktionalisiert
Abbildung 5.13: Cross-cutting-Test der Elektroden nach ISO 2409.[156]
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Durch die Funktionalisierung verbesserten sich die elektrochemischen Eigenschaften der
Elektroden erheblich. Die Coulomb-Efﬁzienz im ersten Zyklus stieg von 44,6% auf 77,2%,
langfristig ergeben sich bezüglich der Efﬁzienz jedoch keine Unterschiede. Die speziﬁsche
Kapazität stieg etwa um das 3-fache von 440mAh/g auf 1220mAh/g im fünften Zyklus.











































Abbildung 5.14: Zyklenverhalten der funktionalisierten und nicht funktionalisierten SiNW, die Paste
bestand aus 60% SiNW, 25% Graphit KS6L, 5% SuperC65 und 10% PAA 250k.[156]
5.2.3 Fazit
Mittels Metal-Assisted Chemical Etching konnten SiNW von 20 - 30μm Länge im g-Bereich
hergestellt werden. Für deren Verarbeitung zu Elektroden wurden die SiNW mit Acrylsäure
funktionalisiert, wodurch die Dispergierbarkeit der Partikel und die elektrochemischen
Eigenschaften der Elektrode erheblich verbessert werden konnten.
5.3 Entstehung und Einﬂuss der Porosität auf das
Zyklenverhalten von SiNW
5.3.1 Porosiﬁzierung
Wie bereits in Kapitel 2.2.3 erläutert, driften Löcher im Bändermodell zu höheren Energien.
Das bedeutet, dass sie an einem Metall-HL-Kontakt, wie in Abbildung 2.3 gezeigt, ins Bulk
des Si-Substrates diffundieren. Mit steigender Dotierung erhöhen sich die Barrierenhöhe
und die Leitfähigkeit und damit die Geschwindigkeit mit der Löcher vom Metall-HL-Kontakt
weg diffundieren können. Ist die Verweildauer in der Nähe des Kontaktes zu hoch, werden
sie jedoch dort im Ätzprozess verbraucht. Der Prozess der Porenbildung selbst ist jedoch in
der Literatur nicht geklärt.
Um zu erklären, was nach Eindringen der Elektronen in das Substrat geschieht, ist die
Bandstruktur abseits des Ag-Katalysators wichtig. Das in Abbildung 5.15a gezeichnete
Banddiagramm entsteht beim Kontakt von Silizium mit der Ätzlösung. Das Redox-Potential
des H2O2 ist 1,78 V vs. SHE, was sich mittels Gleichung 5.1 in die Austrittsarbeit umrechnen
lässt.
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EF,redox = −4, 5eV − e · Eredox = −6, 28 eV (5.1)
Daraus ergibt sich eine Diffusionsspannung von UD = 1, 17V und mit Gleichung 2.3 eine
Verarmungszone der Breite W = 22, 6nm. Da Löcher im Banddiagramm nach oben streben,

















Abbildung 5.15: Bandstruktur des Halbleiter-Elektrolyt-Kontaktes und Schema der Porosiﬁzierung
An der Oberﬂäche des Substrates stehen die Elektronen wieder zur Oxidation des Silizium
zur Verfügung und es beginnt die Strukturierung durch sukzessives Ätzen von Löchern.
Aufgrund der geringen Leitfähigkeit der Porenwände[164] stehen dort keine Löcher für den
Ätzvorgang zur Verfügung, sodass diese bestehen bleiben. Der Ag-Partikel ätzt sich weiter in
das Substrat hinein, sodass die Entfernung zu den geätzten Poren wächst, wodurch sich der
Prozess zu neuen Poren verlagert.
5.3.2 Herstellung und Charakterisierung verschieden poröser SiNW
Zur Untersuchung des Einﬂusses der Substratdotierung auf die Porosität wurden SiNW aus
vier p-dotierten Substraten, deren speziﬁscher Widerstand zwischen 0,005 und 28Ωcm
variierte, hergestellt. Abbildung 5.16 zeigt den Einﬂuss der Anzahl der Dotierungsatome auf
die BET-Oberﬂäche und es wird ersichtlich, dass ab einem bestimmten Widerstandswert die
Porosität sprunghaft zunimmt. Bis 0,05Ωcm beträgt die BET-Oberﬂäche ca. 10m2/g. Bei
einem Widerstand von 0,005 - 0,02Ωcm steigt die Oberﬂäche auf 160m2/g an. Geyer et
al. ermittelten, dass die Grenze für das Entstehen der Prososität zwischen 1·1018 - 3·1018
liegt.[129] Ebenso sprunghaft erhöht sich das Porenvolumen. Die Porengrößenverteilung
für hochdotierte SiNW zeigt eine schmale Verteilung mit einem Peak bei 8,5 nm. Da die
gemessene Probe ein Gemisch aus den SiNW von 30 gleichermaßen geätzten Proben war,
zeigt sich daran die hohe Reproduzierbarkeit des Versuches. Im Vergleich hierzu zeigen die
weniger leitfähigen Proben keinerlei Porosität. Mit der Porosität gehen deutliche Unterschie-
de in der Ausbeute einher. Bezüglich der Waferoberﬂäche wurden 0,4 - 0,5mg/cm2 bzw.
1,4 - 1,5mg/cm2 für poröse und unporöse SiNW bei vergleichbarer Länge und Durchmesser
erreicht.
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Abbildung 5.16: a) Abhängigkeit der Porosität von der Ladungsträgerkonzentration. Die beistehenden
Zahlen geben den speziﬁschen Widerstand der Substrate an, die Punkte markieren den Mittelwert
der jeweiligen Bereiche. b) Porengrößenverteilung der SiNW verschiedener Widerstände.[156]
TEM-Bilder der SiNW veranschaulichen den deutlichen Unterschied in der Oberﬂächen-
beschaffenheit. Die porösen SiNW, wie sie in Abbildung 5.17a zu sehen sind, zeigen einen
massiven Kern, umgeben von einer rauen Oberﬂäche. Der Kern misst etwa 40nm bei einem
Gesamtdurchmesser von 120nm. Unporöse SiNW zeigen eine deutlich homogenere Ober-
ﬂäche und keine Core-Shell-Struktur. Der in Abbildung 5.17b dargestellte SiNW hat einen
Durchmesser von ca. 90 nm.
(a) porös (b) unporös
Abbildung 5.17: TEM-Aufnahmen der porösen und unporösen SiNW.[156]
5.3.3 Elektrochemische Eigenschaften
Zur Untersuchung der elektrochemischen Eigenschaften wurden SiNW aus Substraten mit
einem Widerstand von 0,005 - 0,02Ωcm und 8 - 25Ωcm SiNW, wie in Kapitel 5.2 beschrieben
funktionalisiert und zu Elektroden verarbeitet.
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Für die Beurteilung der elektrochemischen Eigenschaften des synthetisierten Materials,
ist es notwendig, die Aktivmasse in der Elektrode zu kennen. Zur Bestimmung des Acryl-
säureanteils in den funktionalisierten Pulvern wurden diese mittels TGA untersucht. Der
Anteil kohlenstoffhaltiger Spezies wird gewöhnlich unter Sauerstoff untersucht, jedoch
würde reiner Sauerstoff zur Oxidation der SiNW führen, was mit einer Gewichtszunahme
verbunden wäre, die den Masseverlust durch Acrylsäure überlagern würde. Aus der Literatur
ist hingegen bekannt, dass bei der Pyrolyse von Acrylsäure unter Inertatmosphäre ca. 15%
zurück bleiben[165], sodass unter der Annahme, dass aller Masseverlust der Pyrolyse der
Acrylsäure zuzuschreiben ist, der Si-Anteil im Pulver bestimmt werden kann. In der TGA wur-
den die Pulver unter Argon auf 600 °C erhitzt und die Veränderung der Masse aufgezeichnet.
Abbildung 5.18 zeigt die Ergebnisse der TGA der porösen und unporösen SiNW.
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Abbildung 5.18: TGA der funktionalisierten SiNW
Nach der TGA blieben 90,7% der ursprünglichen Masse des Pulvers mit porösen SiNW
zurück. Unter Berücksichtigung der Rückstände der Acrylsäure, hat das Pulver einen Siliziu-
manteil von 89,1%. Nach der Pyrolyse des funktionalisierten Pulvers mit unporösen SiNW
bleiben ca. 67% zurück, was einen Si-Anteil von 61,3% ergibt. Die daraus hergestellten
Elektroden enthalten bei 80% Si-Pulveranteil etwa 71,2% poröse bzw. 49% unporöse SiNW.
Für die Zyklenversuche wurden 2-Elektroden-Halbzellen, wie in Kapitel 3.4.2 beschrieben,
hergestellt und über 250 Zyklen getestet. Abbildung 5.19 zeigt die speziﬁsche Kapazität des
Siliziums sowie die Coulomb-Efﬁzienz. Die porösen SiNW haben eine speziﬁsche Kapazität
von ca. 2000mAh/g zu Beginn und ca. 1500mAh/g nach 250 Zyklen. Die Coulomb-Efﬁzienz
beträgt im ersten Zyklus 67% und steigt langsam auf >99% an. Die speziﬁsche Kapazität
der unporösen SiNW liegt zu Beginn bei etwa 3500mAh/g und fällt nach 250 Zyklen auf ca.
2000mAh/g ab. Die Coulomb-Efﬁzienz liegt zu Beginn mit 83% deutlich höher verglichen
zu den porösen SiNW. Sie steigt steiler an und erreicht im neunten Zyklus ein Maximum
bei 99%, um anschließend für 80 Zyklen ein ausgedehntes Minimum von bis zu 98% zu
durchlaufen. Nach ca. 90 Zyklen steigt sie wieder über 99%.
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Abbildung 5.19: Speziﬁsche Kapazität und Coulomb-Efﬁzienz von porösen und unporösen SiNW, die
Paste besteht aus 80% SiNW, 10% SuperC65 und 10% PAA 250k.[156]
Wie in Kapitel 4 beschrieben, besteht ein Zusammenhang zwischen dem Einbruch der
Coulomb-Efﬁzienz und dem Auftreten von Li15Si4. Abbildung 5.20 zeigt die Entwicklung der
differentiellen Kapazitäten während der Zyklisierung. Für die unporösen SiNW zeigt sich in
Abbildung 5.20a über alle Zyklen hinweg ein primär amorphes Verhalten, das jedoch auch
Anzeichen der Delithiierung von Li15Si4 zeigt. Die Zeichen der Delithiierung von amorphem
LixSiy sind anhand des Peaks bei 300mV zu erkennen, während die Delithiierung von Li15Si4
an dem Peak bei 470mV erkennbar ist. Die in Abbildung 5.20b dargestellte differentielle
Kapazität der unporösen SiNW zeigt über weite Strecken die Delithiierung von kristallinem
Li15Si4 ohne amorphe Charakteristika, erkennbar an dem dominanten Peak bei 470mV.
Etwa ab dem 80. Zyklus ist der Nachweis von kristallinem Li15Si4 nicht mehr eindeutig.
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Abbildung 5.20: Differentielle Kapazität von porösen und unporösen SiNW.[156]
Abbildung 5.21 zeigt den Verlauf der Peakhöhe des Li15Si4-Peaks zusammen mit der
Coulomb-Efﬁzienz. Die Menge an kristallinem Li15Si4 ist in den unporösen SiNW zehn
mal höher, als in den porösen SiNW. Wie auch bei den Dünnschichten ist das Auftreten
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von Li15Si4 mit einer verringerten Coulomb-Efﬁzienz verknüpft, da mit dem Rückgang von
Li15Si4 einer Verbesserung der Coulomb-Efﬁzienz einher geht.


































Abbildung 5.21: Peakhöhe des 450mV-Peaks und Coulomb-Efﬁzienz.[156]
In Abbildung 5.22 ist die Zunahme der Polarisation aufgrund des wachsenden inneren
Widerstands im Verlauf der Zyklisierung erkennbar. Während der Lithiierung entstehen
zwei Peaks bei 80 und 230mV. Mit steigender Zyklenzahl verschieben sich die Peaks zu
geringeren Potentialen. Zu Beginn ist der Einﬂuss der Polarisation in Elektroden mit porösen
SiNW deutlicher höher. Nach 60 Zyklen ist der obere Peak der Elektrode mit unporösen
SiNW jedoch auf das Niveau der porösen SiNW abgesunken, unterliegt also größeren Verän-
derungen. Die unteren Peaks um 80mV liegen anfangs bei deutlich niedrigeren Potentialen
als die der Dünnschichten aus Abbildung 4.7b und sinken im weiteren Verlauf weiter ab,
sodass sie nicht mehr mit Bestimmtheit identiﬁziert werden können.


















Abbildung 5.22: Positionen der Peaks während der Lithiierung.[156]
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In Abbildung 5.23 ist die auf den 5. Zyklus normalisierte Kapazität dargestellt, um den
Schwerpunkt auf das langfristige Verhalten zu legen. Sie fällt bei porösen SiNW langsa-
mer, sodass nach 250 Zyklen 67% erhalten sind, während bei unporösen SiNW 57% der
ursprünglichen Kapazität erhalten bleiben. Ebenfalls in Abbildung 5.23 dargestellt ist die
kumulative irreversible Kapazität. Dafür wurde die Differenz zwischen der Lithiierungs-
und Delithiierungskapazität gebildet, aufsummiert und durch die Lithiierungskapazität des
5. Zyklus dividiert. So wird ein Eindruck vermittelt, wie viel Kapazität durch parasitäre
Prozesse verloren geht. Die irreversible Kapazität steigt bis zum 100. Zyklus für unporöse
SiNW deutlich steiler als für poröse; nach 250 Zyklen liegt der Wert bei 1,4 verglichen mit
1,1. Das bedeutet, dass nach 250 Zyklen das 1,1-fache der Kapazität des fünften Zyklus
irreversibel verbraucht wurde. Das verlorene Lithium muss von einer Kathode bereitgestellt
werden. Je höher der Wert der irreversiblen Kapazität, desto größer muss die Kathode
ausgelegt werden.






















































Abbildung 5.23: normalisierte Kapazität und normalisierte
kumulative irreversible Kapazität
Um den Einﬂuss der Morphologie auf die kinetischen Eigenschaften der Materialien zu
untersuchen, wurden GITT-Experimente in einem 3-Elektrodenaufbau zur Bestimmung des
Diffusionskoefﬁzienten der Li-Ionen und Ratentests durchgeführt. Wie in Gleichung 3.2
deutlich wird, hängt der Diffusionskoefﬁzient quadratisch von der Oberﬂäche der Elektrode
ab. Die Grenzﬂäche, an der Elektrolyt und Silizium Kontakt haben, liegt zwischen der
geometrischen Elektrodenoberﬂäche (4 cm2) und der Gesamtoberﬂäche des in der Elektrode
verarbeiteten Materials. Zieht man Beladung, BET-Oberﬂäche und Si-Anteil in Betracht, hat
das Aktivmaterial in den getesteten Elektroden eine Oberﬂäche von 218 cm2 und 5118 cm2
für die unporösen bzw. porösen SiNW. Diese Oberﬂäche würde bei vollständiger Benetzung
der Elektrode zur Verfügung stehen. Jedoch ist die tatsächliche Kontaktﬂäche nicht bekannt.
Diese Unsicherheit führt zu einem mehrere Größenordnungen breiten Korridor, der für
den Diffusionskoefﬁzienten in Frage kommt. Aufgrund der geringen BET-Oberﬂäche der
unporösen SiNW, ist hier der mögliche Wertebereich schmaler.
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Abbildung 5.24: Spannungskurven der GITT-Experimente und die daraus bestimmten Diffusionskoef-
ﬁzienten, berechnet mit der Elektrodenoberﬂäche (schwarz) und der BET-Oberﬂäche des jeweiligen
Materials (rot),
Betrachtet man die Diffusionskoefﬁzienten in Abbildung 5.24a und 5.24b, zeigt sich
unabhängig von der Morphologie ein ähnliches Verhalten. Mit steigendem Li-Gehalt steigt
der Diffusionskoefﬁzient um mehrere Größenordnungen an. In Abbildung 5.25 sind die
Wertebereiche der gemessenen Diffusionskoefﬁzienten für ihre geometrische Oberﬂäche
(schwarz) und die gemessene BET-Oberﬂäche (rot) als Balken dargestellt. Zum Vergleich
sind Werte, die in der Literatur veröffentlicht wurden, als Punkte ebenfalls angegeben.
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Abbildung 5.25: GITT-Ergebnisse im Vergleich zur Literatur[166–171], die Balken geben den Wertebe-




Die Werte bezogen auf die geometrische Elektrodenﬂäche sind für beide Morphologien
ähnlich und liegen im Bereich der Werte, wie sie in der Literatur mit verschiedenen Methoden
für amorphes Silizium auf ebenen Elektroden berichtet wurden. Die Diffusionskoefﬁzienten,
die auf Grundlage der BET-Oberﬂäche berechnet wurden, weichen deutlich davon ab. Die
porösen SiNW zeigen aufgrund der höheren Oberﬂäche deutlich geringere Werte. Anhand
des Vergleichs mit den Literaturwerten ist die geometrische Oberﬂäche der Elektrode ver-
mutlich näher an der aktiven Oberﬂäche, als die BET-Oberﬂäche, da diese deutlich besser
übereinstimmen.
Weitere Untersuchungen durch Ratentests ergaben nur leichte Unterschiede. Die Raten-
tests wurden ohne Konstantspannungsschritt durchgeführt, da dieser durch die gezwungene
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Lithiierung die kinetischen Differenzen beseitigen würde. Wie sich in Abbildung 5.26 zeigt,
entsteht bei geringen Stromdichten jedoch auch ohne CV-Schritt ein Plateau, dass auf
Li15Si4 hindeutet. Bis 0,3C ist Li15Si4 nachweisbar und ab 0,5C verhält sich das Material wie
amorphes LixSiy.
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Abbildung 5.26: Spannungskurven der Ratentests an porösen und unporösen SiNW
In Abbildung 5.27 sind die speziﬁsche Kapazität und normalisierte Kapazität der Ratentests
dargestellt. Wie schon bei den Zyklenversuchen, ist die speziﬁsche Kapazität der unporösen
SiNW deutlich höher. Auf die erste Delithiierungskapazität normalisiert, unterscheiden
sich beide Elektroden kaum. Wird die Elektrode mit 1C geladen, verbleiben 58% der
ursprünglichen Kapazität. Bei 10C geht die Kapazität in beiden Elektroden gegen null.


































(a) speziﬁsche Kapazität bei verschiedenen
C-Raten
























(b) Ratenfähigkeit der SiNW, normalisiert
auf 0,1C.[156]
Abbildung 5.27: Ratentests der SiNW-Elektroden zwischen 0,1 und 10C
5.3.4 Zyklisierung ohne CV-Schritt
Bei der Zyklisierung der Materialien ohne Konstantspannungsschritt während der Lithiierung,
ändern sich die Coulomb-Efﬁzienz und Zyklenstabilität. Die Kapazität ist deutlich geringer
und weniger stabil. Nach 250 Zyklen erreichen die porösen und unporösen SiNW ca. 700
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bzw. 600mAh weniger als im Vergleich zur Zyklisierung mit Konstantspannungsschritt.
Temperaturschwankungen von wenigen Kelvin können den Innenwiderstand und somit
das Überpotential der Zelle stark beeinﬂussen. Dadurch ändert sich das elektrochemische
Potential und das Abschaltkriterium wird bei unterschiedlichen Lithiierungsgraden erreicht,
sodass Schwankungen in der Kapazität entstehen. Der Konstantspannungsschritt, der in den
vorhergehenden Versuchen verwendet wurde, überwindet die kinetischen Hindernisse und
stellt unabhängig von der Temperatur den höchstmöglichen Lithiierungsgrad her. Verglichen
mit Abbildung 5.19 verbessert sich die Coulomb-Efﬁzienz, besonders für unporöse SiNW.
Die Efﬁzienz im ersten Zyklus verbessert sich auf 84 bzw. 83,7% für unporöse bzw. poröse
SiNW. Der zuvor beobachtete Einbruch der Efﬁzienz bleibt aus, und mit ihm ebenso die
Bildung von Li15Si4.







































Abbildung 5.28: Speziﬁsche Kapazität und Coulomb-Efﬁzienz der SiNW wenn sie ohne Konstantspan-
nungsschritt zyklisiert werden.
5.3.5 Post mortem-Untersuchungen
Post mortem-Untersuchungen zeigen, dass sich die Struktur der Elektroden nicht zwischen
den Porositäten unterscheidet. In Abbildung 5.29a wird die Struktur der Elektroden vor dem
Zyklisieren deutlich. Die SiNW sind zufällig in der Elektrode angeordnet und sind während
der Pastenprozessierung teilweise in kleinere Stücke zerbrochen. Die Abbildungen 5.29b
und 5.29c zeigen, dass sich die Elektroden während es Zyklisierens verdichten. Aus der
porösen Elektrode mit rauer Oberﬂäche wurde eine dichte Schicht. Neben der Verdichtung
sind als Folge der Volumenausdehnung Risse in der Oberﬂäche erkennbar. Die Elektroden
sind delithiiert, was dazu führt, dass sich die Schicht zusammen gezogen hat. Im Querschnitt
wird ebenfalls eine Lücke zwischen Substrat und Schicht sichtbar, die darauf hindeutet, dass
eine Delamination stattgefunden hat.
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(a) Querschnitt vor dem Zyklisieren (b) Querschnitt nach dem Zyklisieren
(c) Draufsicht nach dem Zyklisieren
Abbildung 5.29: Post mortem REM-Aufnahmen einer Elektrode im delithiierten Zustand
5.3.6 Diskussion
Die einzelnen Aspekte im Verhalten der SiNW lassen sich mit ihren unterschiedlichen Mor-
phologien erklären. FTIR und Hot Extraction-Experimente ergaben, dass die synthetisierten
SiNW nahezu sauerstofffrei sind, jedoch zeigen sich bereits nach der Funktionalisierung
mit Acrylsäure Anzeichen von SiOx in XPS und FTIR-Untersuchungen. Für den Binder PAA
ist Wasser das bevorzugte Lösungsmittel, welches während der Prozessierung zur Paste
oxidierend wirken kann. Darüber hinaus ﬁndet die Pastenherstellung an Luft statt. Die
Oxidation der äußeren Hülle ist aufgrund der höheren Oberﬂäche bei den porösen SiNW
deutlich präsenter. Es gab keine Anzeichen für einen Beitrag der SiOx-Hülle zur Kapazität
der Zellen. Eine Hülle aus porösen SiOx erklärt daher teilweise die reduzierte speziﬁsche
Kapazität der porösen SiNW.
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Die Ratentests und GiTT-Experimente deuten darauf hin, dass die höhere Oberﬂäche
der porösen SiNW keinen Einﬂuss auf die elektrochemischen Eigenschaften hat. Die hohe
Oberﬂäche und kurzen Diffusionswege müssten zu einer spürbaren Verbesserung der Raten-
fähigkeit führen. Die hohe irreversible Kapazität im ersten Zyklus und die höhere Polarisation
der porösen SiNW zeigen jedoch, dass mehr Elektrolyt zersetzt wurde, der daraufhin eine
dickere SEI bildete. Die aus der Literatur bekannten SEI-Schichtdicken von mindestens
20nm[53] sind deutlich größer als der Porendurchmesser und legen den Schluss nahe,
dass die Poren durch die SEI verstopft werden. Dadurch wird die Kontaktﬂäche zwischen
Elektrolyt und SiNW eingeebnet und die hohe Oberﬂäche hat keinen positiven Effekt mehr.
Für das reduzierte Auftreten von Li15Si4 in porösen SiNW sind drei Mechanismen denkbar,
die womöglich gleichzeitig auftreten. Zum einen könnte die starre Hülle aus porösem SiOx
die Ausdehnung des Kerns behindern. Dadurch würden die mechanischen Spannungen
in den Partikeln zunehmen und das Potential zur Bildung von Li15Si4 würde herabgesetzt
und nicht mehr erreicht. Zum anderen sind die Strukturen möglicherweise zu klein, um
Li15Si4 ausbilden zu können. Weiterhin könnte die höhere Überspannung aufgrund der
dickeren SEI die Einlagerung von Li-Ionen behindern und so deren Menge beschränken,
sodass nur ein Teil kristallisieren kann. Diese Beschränkung der Li-Ionen führt auch zu
einer geringeren Kapazität und Volumenausdehnung. Eine geringere Volumenausdehnung
zieht eine reduzierte Beanspruchung der SEI nach sich, wodurch sich die Coulomb-Efﬁzienz
erhöht.
Um den Vorteil poröser Strukturen nutzen zu können, wären Poren von ausreichender
Größe notwendig, die durch die Bildung der SEI nicht verstopft werden. Ebenso wäre ein
Elektrolyt, der eine dünnere SEI bildet von Vorteil.
5.3.7 Fazit
Unter Verwendung verschiedener Substrate, war es möglich, poröse und unporöse SiNW
herzustellen. Unporöse SiNW zeigen eine höhere speziﬁsche Kapazität. Poröse SiNW hinge-
gen führen zu einer geringeren Degradation und höheren Coulomb-Efﬁzienz. Die porösen
Strukturen werden im Verlauf der Prozessierung oxidiert und verlieren so die Fähigkeit
Lithium zu speichern. Während der Ausdehnung der Elektrode agieren sie jedoch als Puffer




mittels Chemical Vapour Deposition
6.1 Katalysatordeposition
Der Katalysator, der zum Wachstum der SiNW mittels CVD verwendet wird, hat entscheiden-
den Einﬂuss auf die Eigenschaften der SiNW und folglich der Elektrode. Größe und Dichte
des Katalysators bestimmen maßgeblich die Kapazität der Elektrode. Substrateigenschaften
und Wechselwirkungen des Substrats mit dem Katalysator beeinﬂussen das Wachstumsver-
halten. Daher wurden verschiedene Depositionsmethoden mit ihren verschiedenen Vor- und
Nachteilen untersucht. Ziel war es, nanometergroße Goldkatalysatoren auf Edelstahlfolie
zu deponieren, um SiNW-Elektroden zur Verwendung als Anode in Lithium-Ionen Batterien
herzustellen. Die in der Literatur für SiNW-Wachstum üblicherweise verwendeten Silizi-
umwafer sind aufgrund der Lithiumaktivität und der schlechten Leitfähigkeit ungeeignet.
Kupferfolie, welche für gewöhnlich als Ableiter für Anoden eingesetzt wird, bildet während
des CVD-Prozesses mit Silan Kupfersilizide und wird spröde.
Eine weit verbreitete Methode zur Golddeposition ist das Aufdampfen dünner Goldschich-
ten, die sich unter Wärmeeinwirkung >350 °C zu Inseln umbilden.[172] Der durch die
Ostwald-Reifung beschriebene Prozess funktioniert jedoch nicht auf Edelstahl und produziert
auf Si-Substraten keine monodisperse Partikelgrößenverteilung.
6.1.1 Goldabscheidung aus kolloidalen Lösungen
Um den Einﬂuss des SiNW-Durchmessers auf die elektrochemischen Eigenschaften zu unter-
suchen, sind Katalysatoren mit homogener Größenverteilung notwendig. Kolloidales Gold ist
in hoher Qualität, monodispers für viele Durchmesser und mit verschiedenen Liganden kom-
merziell erhältlich. Für die Versuche wurden 10nm - 100nm Kolloide in wässriger Lösung
mit Citronensäureligand (Nanocomposix, Tschechische Republik) verwendet.
Dropcasting, Spincoating, Dipcoating Dropcasting, das Auftropfen von Flüssigkeiten
auf Substrate, ist eine einfache Methode, die jedoch zu inhomogenen Ergebnissen führte.
Schlechte Benetzungseigenschaften führten zu isolierten Inseln, die beim Trocknen ringför-
mige Aggregate hinterließen. Eine Behandlung der Substrate mit einem Sauerstoffplasma
verbessert zwar die Benetzungseigenschaften, es kam dennoch zu Bildung von Agglomeraten
während des Verdampfens des Lösungsmittels. Die geringe Viskosität der Kolloidlösungen
verhinderte ein Spincoating, da das Material einfach vom Substrat herunter geschleudert
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wurde. Dipcoating von Substraten in die Kolloidlösung war ebenfalls erfolglos, da zwischen
Kolloid und Substrat keine Haftung bestand.
Abbildung 6.1: REM-Aufnahme von Au-Partikeln auf einem Siliziumwafer. Die ungleichmäßige
Verteilung der Goldpartikel (helle Punkte) ist deutlich erkennbar.
Funktionalisierung mit APTES Um die Kolloide an die Edelstahloberﬂäche zu binden,
wurde die Oberﬂäche mit (3-Aminopropyl)triethoxysilan (APTES) funktionalisiert. Dies
eröffnete einen Weg zu einem selbst organisierenden Prozess, mit dem sich Kolloide einzeln
auf der Oberﬂäche anordnen. Zugrunde liegt die Funktionalisierung einer hydroxylierten
Oberﬂäche mit APTES und der elektrostatischen Anziehung zwischen den negativ geladenen
Liganden der Au-Partikel und der positiv geladenen Aminogruppe des APTES. Das Schema





Abbildung 6.2: Schema der Golddeposition auf APTES-funktionalisierten Substraten, nach [173]
Für die Golddeposition wurde 25μm dicke Edelstahlfolie mit Aceton und Wasser gereinigt
und mit einem Sauerstoffplasma behandelt, um die Oberﬂäche zu oxidieren. Durch die
Hydroxylierung erhöht sich die Anzahl der OH-Gruppen, welche zur Bindung des APTES
notwendig sind. Anschließend wurde die Folie in einer Toluol/APTES-Lösung funktiona-
lisiert. Die Deposition des APTES fand bei erhöhter Temperatur in wasserfreiem Toluol
statt, um die Stabilität der Schicht zu erhöhen.[174] Zur Entfernung von ungebundenem
APTES wurden die Proben anschließend mit Toluol und Ethanol gespült. Um die kovalente
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Reinigen des Substrats mit Aceton und Wasser
O2-Plasma: in der RIE-ICP, 1min,
50mTorr, 50 sccm O2, 50W RF, 500W ICP
APTES-Deposition: 2% APTES in Toluol, 70 °C, 1 h
Spülen: zuerst mit Toluol, anschließend mit Ethanol
Trocknen: 1 h bei 120 °C
Golddeposition: kolloidales Gold in Wasser verdünnt
Spülen mit Wasser
Abbildung 6.3: Flowchart APTES-Funktionalisierung und Au-Deposition
Bindung zwischen Substrat und APTES sicher zu stellen, wurden die Proben bei 120 °C
für 1 h getrocknet. Das nun funktionalisierte Substrat wurde in eine Goldkolloidlösung mit
der gewünschten Katalysatorgröße gegeben. Die Lösungen lagen zunächst in einer Kon-
zentration von 1mg/ml vor, was sich jedoch je nach Kolloiddurchmesser in verschiedenen
Konzentrationen von Partikel/ml äußerte. So enthielt eine Lösung mit Partikeln von 100 nm
im Durchmesser etwa 5 · 1011 Partikel, 10 nm jedoch 5 · 1014 Partikel. Je nach Größe der
Kolloide wurden sie entsprechend auf 1:4 bis 1:100 verdünnt. Der pH-Wert der Kolloidlösung
entscheidet über die Oberﬂächenladung der Funktionalisierung, da bei geringen pH-Werten
die Aminogruppe protoniert wird. Dies ist notwendig, um die elektrostatische Anziehung
zwischen der positiv geladenen Aminogruppe und der negativ geladenen Citronensäure
herzustellen. Daher wurde der pH-Wert in den Experimenten unter Zugabe von Citronensäu-
re auf 5,5 - 6,5 eingestellt. Zur Entfernung von ungebundenen Goldpartikeln wurden die
Proben abschließend mit Wasser gespült.
Die größte Herausforderung bei diesem Prozess ist die Hydrolyse von APTES in wässrigen
Medien. Abhängig vom pH-Wert und der Temperatur zersetzt sich APTES innerhalb weniger
Minuten bis mehrerer Stunden[175] in Polysilane und Ethanol.[176] Daher ist die Dauer
der Golddeposition begrenzt. Kommt es zur Hydrolyse wird die Kolloidlösung verunreinigt.
Diese destabilisiert sich daraufhin und agglomeriert, was sich durch eine Verfärbung von
rot zu violett/blau und großen Agglomeraten auf der Substratoberﬂäche äußert. 10 nm
Kolloide waren nur 10 - 30min stabil, während 100nm Kolloide bis zu zwei Tage ohne
Beeinträchtigung verwendet werden konnten.
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Abbildung 6.4: REM-Aufnahmen von Gold mit 10, 50 und 100nm Durchmesser auf mit APTES
funktionalisierten Edelstahlsubstraten
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Abbildung 6.4 zeigt REM-Aufnahmen von Goldkolloiden auf Edelstahl mit den Kolloid-
durchmessern von 10, 50 und 100nm. Der gebürstete Untergrund ist das Edelstahlsubstrat
und die hellen Punkte stellen die Goldpartikel da. Deutlich erkennbar sind die kleineren
Agglomerate bei 10 nm. Die Primärpartikel lassen sich aufgrund ihrer geringen Größe im
REM nicht auﬂösen. Die Lösung war bereits nach 1h leicht violett verfärbt, was auf eine
geringe Stabilität der 10 nm Kolloide hindeutet. Durch Messung des Zetapotentials, wurde
bestätigt, dass die 10 nm-Kolloide mit -33mV deutlich schwächer stabilisiert sind, als etwa
die 100nm-Kolloide mit -56mV. Die Menge der Partikel auf den Substraten nimmt mit der
Partikelgröße stetig ab, was auf unterschiedliche Depositionsgeschwindigkeiten hindeutet.
Ursächlich dafür sind die Anzahl der Partikel und deren Aktivität in der Lösung. Bei 50 nm
und 100 nm sind hauptsächlich individuelle Partikel erkennbar und nur wenige Agglomerate
zu sehen.
6.2 Wachstum von SiNW
Der Durchmesser dNW (Supplementary Material in[177]) eines SiNW und die Größe des
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Hierbei ist θ ist der Kontaktwinkel zwischen Katalysator und SiNW und beträgt etwa
120°.[179] V ist das Volumen des Katalysators, das sich bei Kolloiden leicht aus dem
Durchmesser berechnen lässt. Ist das Volumen des Katalysators bekannt, lässt sich mit Hilfe
des Phasendiagramms der Durchmesser des daraus entstehenden SiNW berechnen. Bei einer
Wachstumstemperatur von 650 °C wird die Liquiduslinie des Au-Si-Phasendiagramms[147]
bei ca. 28 at.% Si geschnitten. Das bedeutet, dass der Phasenübergang ﬂüssig-fest etwa
27,7 vol.% Si entspricht. Daraus folgt, dass das Volumen des ursprünglichen Katalysators
um 38,3% zunimmt, was sich in dem Durchmesser der SiNW widerspiegelt. Ausgehend
von einem sphärischen Goldpartikel als Katalysator, ist der Durchmesser des entstehenden
SiNW 2,11% und der Durchmesser des Katalysators 17,9% größer als der Durchmesser
des ursprünglichen Partikels. Kommt es während es Wachstums zur Agglomeration zweier
benachbarter Partikel, verdoppelt sich zwar das Katalysatorvolumen, doch der entstehende
SiNW vergrößert sich nur um ca. 25%. Ein Agglomerat aus zwei 100nm-Partikeln würde
SiNW mit 128 nm statt 102 nm hervorbringen.
Die entscheidenden prozessseitigen Parameter zur Herstellung von SiNW sind der SiH4-
Partialdruck und die Temperatur. Um zu untersuchen, welcher Prozess zur Herstellung von
SiNW am besten geeignet ist, wurden SiNW bei verschiedenen Drücken und Temperaturen
hergestellt und deren Durchmesser mittels REM analysiert. Abbildung 6.5 zeigt die Spanne
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der gewachsenen SiNW. Für eine Temperatur von 600 °C wurde ein Druckbereich zwischen
500 und 4200mTorr getestet, für 650 °C ein Bereich zwischen 2000 – 4000mTorr.
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Abbildung 6.5: Mögliche Durchmesser der SiNW
Mit den getesteten Parametern ist ein breites Spektrum von SiNW-Durchmessern zwi-
schen 8 und 678nm realisierbar. Bei geringeren Drücken von 500mTorr war nur noch ein
Durchmesser von 29 nm möglich. Diese Tendenz stimmt qualitativ mit den Erwartungen der
Theorie in Kapitel 2.3.2 überein. Eine Wachstumstemperatur von 650 °C und ein Druck über
2000mTorr erscheinen als die vielseitigsten Wachstumsparameter und wurden zur Herstel-
lung von Elektroden verwendet. Bei höheren Drücken und Temperaturen kann es zudem zur
Zersetzung des Silan abseits des Partikels kommen, sodass parallel ein Dünnschichtwachstum
auftreten würde.
6.2.1 Charakterisierung von SiNW
Nach der Katalysatordeposition wurden die Proben verwendet, um SiNW herzustellen und
sie als Anoden in Lithium-Ionen Batterien zu nutzen. Der Prozess besteht aus mehreren
Schritten. Zunächst wurden die Proben auf einen Carrierwafer gelegt, ﬁxiert und in die
Prozesskammer eingeschleust. Die Prozesstemperatur betrug 650 °C und die Proben wurden
5min erwärmt. Im Anschluss wurde ein Wasserstoffplasma bei 1500mTorr und 200W RF
genutzt um die Oberﬂäche der Goldnanopartikel von den organischen Liganden zu befreien,
damit das SiH4 ungehindert mit dem Gold reagieren kann.
Sowohl die Golddeposition als auch das SiNW-Wachstum sind Prozesse, die auf beiden
Seiten des Substrates stattﬁnden. Das ist für die elektrochemische Charakterisierung jedoch
nachteilig, da so das Gewicht des Siliziums, das an den elektrochemischen Prozessen teil-
nimmt, nicht genau bestimmt werden kann. Abbildung 6.6 zeigt die gewachsenen SiNW auf
beiden Seiten der Probe. Weiterhin liegt das Gewicht der gewachsenen SiNW innerhalb der
Varianz des Substratgewichts, was eine zuverlässige Gewichtsbestimmung verhinderte.
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Abbildung 6.6: REM-Querschnittsaufnahme einer Edelstahlfolie mit SiNW auf beiden Seiten
(a) 10 nm (b) 50 nm
(c) 100 nm
Abbildung 6.7: SiNW aus unterschiedlichen Au-Kolloidgrößen auf Edelstahl
Abbildung 6.7 zeigt SiNW, die mit Katalysatoren mit den Durchmessern 10, 50 und 100 nm
hergestellt wurden. Abhängig vom verwendeten Katalysator zeigen sich auch unterschiedlich
dicke SiNW. Sie sind gerade und größtenteils defektfrei gewachsen. An der Spitze der SiNW
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sind die Katalysatoren als helle Punkte erkennbar. Die Bestimmung der Durchmesser einzel-
ner SiNW, die aus 100 nm Kolloiden gewachsen wurden, ergab einen mittleren Durchmesser
von 105± 9nm, bei erwarteten 102nm.
Die hergestellten Elektroden wurden genutzt, um Halbzellen zu bauen und elektrochemi-
sche Tests bezüglich Langlebigkeit und Ratenfähigkeit durchzuführen. Die Spannungskurven
in Abbildung 6.8 zeigen für die drei Durchmesser ein ähnliches Verhalten. Während der De-
lithiierung bildet sich ein Plateau, das auf die Entstehung von kristallinem Li15Si4 hindeutet.
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Abbildung 6.8: Spannungskurven der Elektroden verschiedener SiNW-Durchmesser
In Abbildung 6.9 ist die Kapazität über 200 Zyklen dargestellt. Die Kapazität wurde auf
den 3. Zyklus normiert. Das Zyklenverhalten unterscheidet sich zwischen den verschiedenen
Proben kaum. Der Verlauf der Degradation ist annähernd identisch und nach 200 Zyklen
verbleiben bei allen drei Proben ca. 70% der ursprünglichen Kapazität. Auch der Verlauf
der Coulomb-Efﬁzienz ähnelt sich. Sie liegt zu Beginn bei 88,8%, 89,9% und 90,4% für 10,
50 und 100nm SiNW. Ein starker Einbruch auf bis zu 97%, wie er schon in den Kapiteln
4 und 5 beobachtet wurde, mit einem Minimum um den 15. Zyklus, ist gefolgt von einem
langsamen Anstieg auf bis zu 99,5%. Die verminderte Coulomb-Efﬁzienz ist dabei höher, je
kleiner die SiNW-Durchmesser sind. Die unterschiedlichen SiNW-Durchmesser haben also
keinen Einﬂuss auf die Zyklenstabilität, jedoch auf die Efﬁzienz zu Beginn des Zyklisierens.
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Abbildung 6.9: normalisierte Kapazität und Coulomb-
Efﬁzienz von SiNW verschiedener Durchmesser
Die in Abbildung 6.10 dargestellte Ratenfähigkeit hingegen zeigt ausgeprägte Unterschie-
de, die jedoch weniger von dem Durchmesser der SiNW abhängen, sondern vielmehr von
der Beladung. Obwohl die Diffusionswege in 10nm dicken SiNW kürzer sind, ermöglicht
die weniger beladene 50nm-Elektrode höhere Raten. Eine höher beladene Elektrode mit
ebenfalls 50 nm SiNW fällt hingegen deutlich eher ab. Daher hat die individuelle Dicke der
SiNW bei geringen Durchmessern einen deutlich geringeren Einﬂuss als die Beladung.
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 50 nm 0,9 mAh
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(a) Kapazität bei verschiedenen Strömen
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(b) normalisierte Kapazität, 0,5 – 20C
Abbildung 6.10: Ratentests der SiNW, die mit 10, 50 und 100 nm großen Goldkatalysatoren hergestellt
wurden.
In der Darstellung als differentielle Kapazitäten (Abbildung 6.11) erkennt man deutlich
den Li15Si4-Peak um 460mV. Während des Zyklisierens verschiebt sich der Peak 11 – 13mV
zu geringeren Potentialen, was auf eine verringerte Polarisation in höheren Zyklen hindeutet.
Die Peaks der Lithiierung werden ebenfalls zu geringeren Potentialen verschoben, was
hingegen auf eine wachsende Polarisation schließen lässt.
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Potential vs. Li/Li+  /  V
(c) 100 nm
Abbildung 6.11: differentielle Kapazität der Elektroden verschiedener SiNW-Durchmesser
Auch in den gewachsenen SiNW ist Li15Si4 in allen Proben anhand der Delithiierung nach-
weisbar. Betrachtet man die 450mV-Peakhöhen (Abbildung 6.12), die mit der Delithiierung
von Li15Si4 verknüpft sind, zeigen sich Unterschiede zum Verhalten der Dünnschichten und
geätzten SiNW. Für SiNW aus 10 und 50nm Kolloiden ist der Verlauf der Peakhöhe sehr
ähnlich und zeigt eine starke Korrelation mit der Coulomb-Efﬁzienz. Bei SiNW aus 100nm
Kolloiden ist diese Korrelation jedoch nicht mehr so stark vorhanden. In allen Proben tritt
Li15Si4 nachweislich über die gesamte Zyklendauer auf, ohne die Efﬁzienz über den ersten
Abschnitt hinweg zu reduzieren.
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Abbildung 6.12: Peakhöhe des Li15Si4-Peaks für unterschiedliche Katalysatorgrößen
Ein weiterer Unterschied zu den Strukturen aus den vorangegangen Kapiteln ist das Ver-
halten während der Lithiierung. Während die Dünnschichten und geätzten SiNW aufgrund
zunehmender Polarisation starke Veränderungen der Peakpositionen erfahren, verschiebt
sich die Lage der Peaks in den gewachsenen SiNW nur geringfügig. Abbildung 6.13 zeigt die
Positionen bis zum 150. Zyklus. Trotz des Einbruchs der Coulomb-Efﬁzienz in den ersten
40Zyklen, nimmt die Polarisation innerhalb der Zellen nur wenig zu.



















Abbildung 6.13: Peakpositionen der Peaks während der Lithiierung
6.3 Post mortem-Untersuchungen an SiNW
Um die Auswirkungen der Zyklisierung auf die SiNW genauer zu untersuchen, wurden
mit Hilfe des REM post mortem-Aufnahmen gemacht. Hierzu wurden die Zellen in die
Glovebox eingeschleust und unter Inertatmosphere geöffnet und untersucht. Die Elektroden
bestanden aus reinem Si auf Edelstahlsubstrat ohne Binder oder anderen Additiven, daher
waren nur Si und Zersetzungsprodukte des Elektrolyten zu erwarten. Da die Amorphisierung
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von Si während der Lithiierung bekannt ist, ist von einer Deformation der ursprünglichen
Strukturen auszugehen.
(a) SiNW nach einem Zyklus (b) Querschnitt einer SiNW-Elektrode nach
fünf Zyklen
Abbildung 6.14: REM-Aufnahmen von SiNW-Elektroden nach dem ersten und fünften Zyklus
Wie in Abbildung 6.14 zu sehen, wurde die gewachsene Struktur bereits nach einem
Zyklus durch die Zerstörung des Kristallgitters des Si während der Lithiierung verändert.
Die Elektrode erscheint im Vergleich zu Abbildung 6.7 dichter, da die freistehenden SiNW
zusammen gefallen sind. Ein Querschnitt nach fünf Zyklen, wie in Abbildung 6.14b, zeigt
eine poröse Schicht in der vereinzelte drahtförmige Strukturen zu sehen sind.
(a) SiNW-Schicht nach 80 Zyklen (b) SiNW Schicht nach 80 Zyklen
Abbildung 6.15: REM-Aufnahmen der SiNW nach der Zyklisierung
Nach 80 Zyklen hat sich die Struktur der SiNW weiter verändert. Statt individueller
Strukturen in Form von SiNW ist eine poröse Schicht in Abbildung 6.15 zu erkennen.
Die hellen Fäden auf der Schicht sind Glasfasern des Whatman-Separators. Aufgrund der
beständigen Volumenänderung, der die Elektrode während der Zyklisierung ausgesetzt ist,
kam es durch den direkten Kontakt mit dem Separator zur Einarbeitung der Fasern in die
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Elektrode. Daher wurde in späteren Versuchen ein Celgard-Separator zusätzlich verwendet.
Es entstand eine Schicht, die laut EDX-Analyse nur zu einem geringen Teil aus Silizium
besteht und große Teile Fluor, Kohlenstoff und Sauerstoff enthält, die Zersetzungsprodukte
des Elektrolyten.
6.4 Diskussion
Die Post mortem-Untersuchungen erklären das identische Degradationsverhalten der Struk-
turen während des Zyklisierens. SiNW sind kein starres Gebilde und die Elektrode ist
empﬁndlich gegenüber Druck und Berührung. Durch Einbau in eine Halbzelle werden die
SiNW verdichtet und durch beständiges Lithiieren und Delithiieren sowie die dadurch indu-
zierten Veränderungen in der Kristallstruktur werden die SiNW an ihren Kontaktpunkten
miteinander “verschweißt”. Unabhängig vom Ausgangsdurchmesser der SiNW entsteht eine
poröse Schicht aus Si und den Zersetzungsprodukten des Elektrolyten. Da kleinere SiNW
eine höhere Oberﬂäche bereit stellen, ist der Einbruch der Coulomb-Efﬁzienz ausgeprägter.
Darüber hinaus ist die Zyklenstabilität der entstandenen Schicht weitgehend unabhängig
vom Ausgangsmaterial. Der Einﬂuss der Schichtdicke und des Elektrodenaufbaus auf die
Ratenfähigkeit ist in der Literatur beschrieben.[180] Eine höhere Beladung führt zu höheren
Schichtdicken, die die Diffusion der Li-Ionen in der Elektrode begrenzen und so die Ratenfä-
higkeit herabsetzen. Das Auftreten von Li15Si4 über den gesamten Zeitraum, deutet darauf
hin, dass die SiNW in ihrer Ausdehnung nicht beschränkt sind. Die hohe Efﬁzienz in den
späteren Zyklen und die konstant niedrige Polarisation lassen auf eine niedrige Volumenaus-
dehnung während des Zyklisierens schließen. Eine höhere Volumenausdehnung würde die
Beanspruchung der SEI erhöhen und zu deren Wachstum und somit zu einem steigenden
Innenwiderstand führen. Der hohe Anteil Li15Si4 und die geringe Efﬁzienz in den ersten
Zyklen lassen vermuten, dass Veränderungen in der Struktur der SiNW zu Beginn stattﬁnden
und die Porosiﬁzierung innerhalb der ersten 40 Zyklen im Wesentlichen abgeschlossen ist.
Das Auftreten von Li15Si4 ist jedoch kein entscheidender Faktor bei der Degradation, wie der
Vergleich zwischen 100 nm dicken SiNW und 10 bzw. 50 nm dicken SiNW zeigt. Obwohl sich
die Delithiierungscharakteristiken unterscheiden, ist das Degradationsverhalten identisch.
6.5 Fazit
Durch die APTES-Funktionalisierung war es möglich, Goldkolloide verschiedener Durchmes-
ser auf Edelstahlsubstraten zu deponieren und mittels CVD daraus SiNW herzustellen. Die
SiNW unterscheiden sich elektrochemisch nur in den ersten Zyklen und zeigen langfristig
ein vom Durchmesser unabhängiges Degradationsverhalten. Ursächlich hierfür sind die mor-
phologischen Veränderungen während des Zyklisierens, die die SiNW in eine poröse Schicht





Um das Degradationsverhalten und die damit zusammenhängenden strukturellen Verän-
derungen von Silizium zu untersuchen, wurde in den vorangegangenen Kapiteln mit drei
verschiedenen Depositionsmethoden Siliziumnanostrukturen hergestellt und als Anoden in
Lithium-Ionen-Akkumulatoren getestet. Mittels PECVD wurden a-Si Dünnschichten abge-
schieden, mittels MACE wurden poröse und unporöse SiNW hergestellt und funktionalisiert
sowie wurden mittels CVD SiNW verschiedener Durchmesser hergestellt. Die Materiali-
en wurden zu Elektroden verarbeitet und in elektrochemischen Zellen getestet. Aus dem
elektrochemischen Verhalten der Materialien wurden Rückschlüsse auf deren strukturelle
Veränderungen vorgenommen. Dadurch konnte ein Zusammenhang zwischen der Größe der
Strukturen und ihrem elektrochemischen Verhalten dargestellt werden. Es hat sich jedoch
auch gezeigt, dass dies bei manchen Strukturen unerwarteter Weise nicht der Fall ist.
Dünnschichten und mittels MACE hergestellte SiNW zeigen, dass eine Begrenzung der
Volumenausdehnung das Zyklenverhalten verbessert. Im Fall der Dünnschichten behindert
die Adhäsion zum Substrat die Ausdehnung der Schicht. Wird die Adhäsion überwunden,
nehmen die mechanischen Spannungen im Material ab und es entsteht Li15Si4. Die erhöhte
Volumenausdehnung sorgt für einen erhöhten Elektrolytverbrauch durch die Zersetzung der
SEI, wodurch die Coulomb-Efﬁzienz sinkt und die Polarisation in der Zelle ansteigt. Bei den
geätzten SiNW agiert die poröse Hülle als Puffer und beschränkt die Volumenausdehnung
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Abbildung 7.1: normalisierte Kapazität aller getesteten Si-Nanostrukturen
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des Kerns. Können sich die SiNW, wie im Fall der unporösen, ungehindert ausdehnen,
kommen die gleichen Effekte wie in den Dünnschichten zum Tragen. Es bildet sich Li15Si4
und die Coulomb-Efﬁzienz sinkt auf bis zu 98%. Die mittels CVD hergestellten SiNW haben
keine äußeren Faktoren, die die Volumenausdehnung begrenzen. Daher durchlaufen sie
unabhängig vom Durchmesser die selben Degradationsmechanismen. Hier wird jedoch
deutlich, dass die Bildung von Li15Si4 und die verminderte Coulomb-Efﬁzienz nicht kausal
zusammenhängen, da auch bei höheren Efﬁzienzen Li15Si4 auftritt.
Abbildung 7.1 vergleicht alle getesteten Strukturen, normalisiert auf den zehnten Zyklus.
Hier wird deutlich, dass strukturierte Materialien verglichen zu Dünnschichten nicht stabiler
sind. Im Vergleich untereinander schneiden die unporösen SiNW am schlechtesten ab. Nach
200 Zyklen bleiben bei den unporösen SiNW (MACE) 62%, bei den 50 nm SiNW (CVD) 70%
und bei den porösen SiNW (MACE) 72% der Kapazität erhalten, während die 50nm a-Si
Schicht auf rauem Kupfer 69% erreichte. Die Nutzung eines Konstantspannungsschrittes
(CV) ändert langfristig wenig an der Degradation, während die speziﬁsche Kapazität des
Materials dadurch verringert wird (vgl. Kapitel 5.3.4).
Die Coulomb-Efﬁzienz zeigt große Unterschiede zwischen den Strukturen. Die porösen
SiNW und die a-Si Dünnschicht zeigen im ersten Zyklus eine geringe Efﬁzienz von 67,75%
und 69,47%. Die Efﬁzienz der unporösen SiNW und gewachsenen SiNW liegt mit 83,42%
bzw. 90,22% deutlich höher. Durch den Einbruch der Efﬁzienz dieser Strukturen verringert
sich jedoch die Efﬁzienz im Mittel über die folgenden Zyklen. Der Mittelwert der Zyklen
2 – 200 liegt bei 99,5% für 50 nm Dünnschicht a-Si, 99,24% für poröses Si (MACE), 99,08%
für SiNW(CVD) und 98,99% für unporöse SiNW.
Die Strukturen haben unterschiedliche Vor- und Nachteile für ihren Einsatz in Lithium-
Ionen-Akkumulatoren. Die in dieser Arbeit hergestellten Dünnschichten eignen sich lediglich
als Modellsystem, um die Vorgänge in Si-Anoden zu untersuchen. Sie enthalten zu wenig
Material, um nennenswert Li-Ionen speichern zu können. Zum Vergleich: die Elektroden
aus Kapitel 5 enthalten ca. 1mg/cm2, während 50nm Dünnschichten ca. 0,012mg/cm2
enthalten. Um dieselbe Kapazität zu erreichen, wären Schichtdicken über 4μm nötig, die
wiederum ein dramatisch schlechteres Zyklenverhalten zeigen würden.
Die geätzten SiNW haben den Vorteil, dass sie in die bereits etablierte Prozesskette zur
Herstellung von LIBs eingefügt werden könnten. Als Pulver können sie wie bisher verwen-
dete Materialien verarbeitet werden. Die Herstellung ist jedoch vergleichsweise aufwendig
und aufgrund der eingesetzten Chemikalien ist ein hohes Maß an Sicherheitsvorkehrungen
notwendig. Hinzu kommt, dass die Ausbeute mit der Porosität schwankt. Die besser funktio-
nierenden porösen SiNW erreichen nur 33% der Ausbeute, die bei unporösen SiNW möglich
ist. Doch selbst bei unporösen SiNW gehen ca. 2/3 des Wafermaterials verloren und nur 1/3
bleibt als SiNW zurück.
Die Herstellung von SiNW mittels CVD ist aufgrund der benötigten Drücke und Tempe-
raturen nur in speziellen Anlagen möglich. Diese Anlagen sind jedoch konstruktiv möglich
und lassen großﬂächige Beschichtungen realistisch erscheinen. Der Prozess bietet gegenüber
konventionellen Fertigungsmethoden verschiedene Vorteile. Da reines Silizium direkt auf den
Ableiterfolien abgeschieden wird, sind keine Binder nötig, was sich positiv auf die speziﬁsche
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Kapazität auswirkt. Damit entfällt ebenfalls die Notwendigkeit zum Mixen und Trocknen
der Paste. Dies reduziert, verglichen mit konventionellen Prozessen, die Komplexität der
Anlage und ermöglicht einen disruptiven Prozess, der bei gegebener Wettbewerbsfähigkeit
in der Lage wäre konventionelle Prozesse zu ersetzen. Dafür müsste jedoch die Stabilität




Um die Unterschiede zwischen porösen und unporösen Siliziumstrukturen besser heraus-
zuarbeiten, ist eine Prozessierung nötig, die die Oxidation der porösen Hülle vermeidet.
Dafür muss der Prozess der Funktionalisierung und der dabei stattﬁndenden Oxidation
genauer untersucht werden. Darüber hinaus müssen die Pasten- und Elektrodenherstellung
unter Ausschluss von Sauerstoff und Wasser durchgeführt werden. Jedoch sind organische
Lösungsmittel, wie das in Frage kommende Ethanol, oftmals mit hohem Dampfdruck behaf-
tet, was zu neuen Herausforderungen in der Verarbeitung führt und zudem dem Trend zu
wasserbasierten Produktion zuwider laufen würde.
Zur Entscheidung, welcher Durchmesser von SiNW am besten geeignet ist, müssen die
morphologischen Veränderungen während des Zyklisierens verhindert werden. Ist der opti-
male Durchmesser bekannt, ist es möglich die Katalysatordeposition entsprechend Größe
und Dichte der Katalysatoren zu optimieren und so die Energiedichte zu erhöhen. Diese
wäre in gewissem Maße mit Beschichtungen wie z.B. Kohlenstoff möglich. Ebenso wäre
es möglich, die Zwischenräume der SiNW mit Nanopartikeln wie zum Beispiel Al2O3 oder
Abbildung 8.1: Konzept für ein Polymer-SiNW-Komposit zur Reduktion der mechanische Degradation
der SiNW: SiNW eingebettet in einen Komposit-Festkörperelektrolyt
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Li7La3Zr2O12 aufzufüllen oder die gesamte Elektrode in einem ﬂexiblen Festkörperelektrolyt
einzubetten. Da sich SiNW primär in radialer Richtung ausdehnen, ist die benötigte Flexibili-
tät begrenzt. Mittels Funktionalisierung lassen sich Polymere möglicherweise kovalent mit
der Si-Oberﬂäche verbinden. Abbildung 8.1 zeigt eine Verbindung beider Konzepte in einem
Komposite-FK-Elektrolyt bestehend aus PEO und einem keramischen Füllstoff.
Da die Funktionalisierung die Prozessierung der Materialien in eine Elektrode und deren
elektrochemischen Eigenschaften erheblich verbesserte, sind weitere Zusätze oder Liganden
vorstellbar. Zwar sind Beimengungen zu Bindern nicht ungewöhnlich, jedoch ist eine gezielte
Veränderung der Partikeloberﬂäche zur Verbesserung der Partikel-Binder-Interaktion bisher
kaum untersucht.
Um die Langlebigkeit von Si-Anoden zu verbessern ist es unerlässlich, die Volumenausdeh-
nung zu reduzieren. Dies führt jedoch zwangsläuﬁg zu einer Reduktion der Energiedichte.
Poröse Materialien versprechen aufgrund der geringeren Ausdehnung nach wie vor ein
verbessertes Zyklenverhalten, sodass eine Untersuchung porösen Siliziums unter anderen
Randbedingungen in anderen Systemen sinnvoll erscheint.
Liegt der Fokus auf einer Kommerzialisierung und Verlängerung der Lebensdauer, ist
eine Begrenzung der Kapazität auf 1000 – 1500mAh/g oder eine Beimengung von geringen
Si-Anteilen sinnvoll. Die Verwendung von Si-Partikeln als Additiv in kleinen Mengen ist
ein Beitrag zur Steigerung der Energiedichte und eine Möglichkeit zur Untersuchung der
Lebensdauer in reellen Szenarien. Reine Si-Elektroden, wie sie in dieser Arbeit entwickelt
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Tabelle A.1: Kapazität und errechnete Schichtdicke der a-Si Deposition auf den ausgewählten Sub-
straten













5 0,02098 0,01801 0,01848 6,60386 5,81565 5,66747
10 0,03635 0,03603 0,03889 11,44168 12,24145 11,34165
15 0,06282 0,0562 0,05394 19,77297 16,97696 17,69027
20 0,08474 0,07203 0,07391 26,67387 23,26291 22,67361
25 0,10148 0,09627 0,09114 31,94171 28,68857 30,30306
50 0,19527 0,18861 0,18873 61,4638 59,36673 59,40442
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